








Von der Fakultät Maschinenwesen 
der 
Technischen Universität Dresden 
zur 
 







Dipl.-Ing. Kaulfuß Frank 
akad. Grad Name Vorname 
 
geb. am: 06.09.1978      in: Dohna 
 
 
Tag der Einreichung:  18.01.2018 
Tag der Verteidigung: 07.11.2018 
 
 
Gutachter: Herr Prof. Dr.-Ing. E. Beyer  Institut für Fertigungstechnik 
   Herr Prof. Dr.-Ing. C. Leyens  Institut für Werkstoffwissenschaft 
 
Vorsitzender der Promotionskommission:  Herr Prof. Dr.-Ing.habil. U. Füssel 
Institut für Fertigungstechnik  
- 2 - 
1 Einleitung ......................................................................................... 5 
2 Motivation ........................................................................................ 6 
3 Stand der Technik ......................................................................... 12 
3.1 Plasmabeschichtungsverfahren ........................................................... 12 
3.1.1 Einordnung und Überblick ........................................................................ 12 
3.1.2 Arc-PVD ................................................................................................... 13 
3.1.3 Einflussfaktoren bei der Schichtbildung ................................................... 17 
3.2 Hartstoffschichten ................................................................................. 20 
3.2.1 Einordnung und Überblick ........................................................................ 20 
3.2.2 Monolithische Schichten ......................................................................... 22 
3.2.3 Hartstoffvielfachschichten ....................................................................... 25 
3.2.4 Nanodisperse Schichten .......................................................................... 27 
4 Ziel der Arbeit ................................................................................ 34 
5 Experimentelles ............................................................................. 35 
5.1 Anlagentechnik ...................................................................................... 35 
5.2 Ablauf der Beschichtung ....................................................................... 37 
5.3 Verwendete Messverfahren .................................................................. 39 
5.3.1 Schichteigenspannung ............................................................................. 40 
5.3.2 Rauheit .................................................................................................... 40 
5.3.3 Schwelllastermüdungsprüfung ................................................................ 42 
5.3.4 Härtemessung ......................................................................................... 43 
6 Ergebnisse ...................................................................................... 44 
6.1 Der Ausgangszustand: CrN ................................................................... 44 
6.2 CrN/TiN .................................................................................................. 45 
6.3 Anpassung des Verdampfers für die Herstellung von AlCrN ............. 50 
6.4 Al70Cr30N .................................................................................................. 54 
6.5 Al70Cr30N/TiN-Nanolagenschicht........................................................... 56 
6.6 Siliziumdotiertes AlCrN/TiN ................................................................. 62 
6.6.1 Al60Cr30Si10N/TiN ....................................................................................... 62 
6.6.2 Al66Cr29Si5N/TiN ........................................................................................ 65 
6.7 Dicke AlCr(Si)N/TiN-Schichten ............................................................. 68 
6.7.1 Al70Cr30N/TiN ............................................................................................ 68 
6.7.2 Al60Cr30Si10N/TiN ....................................................................................... 70 
6.7.3 Rauheit der Schichten .............................................................................. 73 
6.7.4 Schwelllastermüdungsprüfung zum Nachweis der Schichteignung ........ 76 
6.8 Effekte der BIAS-Spannung bei den AlCrN-basierten 
Nanolagenschichten .............................................................................. 80 
6.9 Kontureffekte bei den AlCrN-basierten Nanolagenschichten ............ 82 
7 Zusammenfassung und Ausblick ................................................. 87 
8 Literaturverzeichnis ....................................................................... 90 
 
- 3 - 
Danksagung 
 
An dieser Stelle möchte ich mich bei allen bedanken, die zum erfolgreichen 
Abschluss der Arbeit beigetragen haben.  
 
Vor allem danke ich Herrn Professor Beyer und dem gesamten Institut für 
Fertigungstechnik für Möglichkeit die Arbeit anzufertigen und für die vielfältige 
fachliche, finanzielle und persönliche Unterstützung über die gesamte Zeit.  
 
Weiterhin danke ich den vielen Studenten, die mit ihren Studien- und 
Abschlussarbeiten wichtige Beiträge geleistet haben. Das sind die Herren Peter 
Bogutzki, Nic Büttner, Christian Endter, Christoph Gruhne, Florian Koch, Tim Krülle, 
Manfred Lechner, Lars Lorenz, Zhangdong Lu, Tom Neudeck, Rudi Schenk, Willy 
Siebert und Ralf Wüsthoff 
 
 
Ein besonderer Dank geht auch an das Fraunhofer IWS, an dem ein Großteil der 
Arbeiten durchgeführt worden. 
 
Besonders erwähnt seien dabei, 
 
Herr Dr. Zimmer für die interessante Aufgabenstellung in seiner Arbeitsgruppe 
„PVD-Schichten“ und die vielen ergiebigen fachlichen Diskussionen, 
 
Herr Dr. Bretschneider und Herr Dr. Kaspar für die Durchführung vom REM- und 
TEM-Untersuchungen, 
 
Herr Dr. Kirchhoff für die Durchführung der Schwelllastermüdungstests, 
 




Darüber hinaus danke ich meiner Frau Virginie und meinen Kindern Helen und 
Adrian, die mir Zeit zum Arbeiten gelassen haben und mich auch ab und zu in den 
Familienalltag abgefordert haben. 
 
Ein großer Dank gilt auch meinen Eltern, die meine wissenschaftliche Karriere durch 
ihre vielfältige Unterstützung erst möglich gemacht haben. 
  





Arc Bogen (engl.) - elektrische Bogenentladung 
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e- Elektronen 
eV Elektronenvolt - Einheit für die Energie der Elektronen (auch für Ionen 
verwendet)  
EDX Energiedispersive Röntgenfluoreszensspektroskopie 
𝐸�⃗ (𝑥) Ortsabhängiges elektrisches Feld 
?⃗?(𝑥) Ortsabhängiges Kraft 
G Schermodul 
H(IT) (Eindring-) Härte 
hex hexagonal 
HF Hochfrequenz 
(hkl) Millersche Indizes - Angabe einer Netzebenenschar im Kritallgitter  
kfz kubisch flächenzentriert 





PSE Periodensystem der Elemente 
PVD Physical Vapor Deposition (physikalische Dampfphasen-Abscheidung) 
q Elektrische Ladung 
r Schneidkantenradius 
Ra (Sa) Arithmetische Mittenrauheit (bei flächenhafter Messung) 
REM Rasterelektronenmikroskop/Rasterelektronenmikroskopie 




XRD X-Ray Diffraction (Röntgenbeugung) 
ν Querkontraktionszahl 
WC/Co Hartmetall (verwendet wurde WC mit 10 Masseprozent Co) 
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1 Einleitung 
Hartstoffschichten ermöglichen die Verbesserung bewährter und die Entwicklung 
neuartiger Produkte. Bei geringstem Materialaufwand lassen sich mit solchen 
Schichten Wirkungen erzielen, die auf eine andere Weise nicht erreichbar wären. Die 
Dünnschichttechnologie stellt damit eine Basistechnologie unserer modernen Tech-
nikgesellschaft dar, die in fast alle Anwendungsbereiche Einzug gefunden hat.  
Dünne Hartstoffschichten werden seit Jahrzehnten zum Verschleißschutz von Werk-
zeugen und Bauteilen eingesetzt. Die mit CVD- oder PVD-Verfahren hergestellten 
Metallnitride, -oxide, -karbide oder amorphe Kohlenstoffschichten sind deutlich härter 
als Werkzeugstahl bzw. Hartmetall und werden typischerweise in Schichtdicken bis 
ca. 10 µm angewendet.   
Der zu den PVD-Verfahren zählende Vakuumbogenprozess (Arc-PVD)(Abbildung 1-1) 
wird in der Industrie in großem Umfang zur Abscheidung nitridischer Hartstoff-
schichten eingesetzt. Als besonders vorteilhaft sind dabei die hohe Ionenenergie im 
fast vollständig ionisierten Plasma, die damit verbundenen hervorragenden Schicht-
eigenschaften (Mikrohärte, Haftung, Struktur) und die relativ unkomplizierte, robuste 
und flexible Anlagentechnik anzusehen.  
               
Abbildung 1-1: Schematische Darstellung der Plasma-PVD allgemein (links) und Arc-PVD (rechts) nach [1] 
Auch die Umweltbilanz ist in diesem chemikalienfreien und räumlich abgegrenzten 
Beschichtungsverfahren positiv hervorzuheben. 
Auf dem Gebiet der mit dem Vakuumbogenprozess hergestellten nitridischen Hart-
stoffe konnten in den letzten Dekaden große Fortschritte bei Härte, Hochtemperatur-
beständigkeit, Verschleiß- und Oxidationsbeständigkeit verzeichnet werden. Durch 
gezielte Einstellung der Schichtmorphologie in Form von Mehrlagenaufbauten, gra-
dierten Übergängen und Dotierung der Schichten kann die Mikrostruktur der Schicht 
an die jeweilige Anwendung angepasst werden. 
Ziel dieser Arbeit ist es, ein Hartstoffsystem zu entwickeln, welches sich mit dem 
Arc-PVD-Prozess homogen in Schichtdicken größer 50 µm aufbringen lässt, um da-
mit neue Einsatzbereiche für die Hartstoffbeschichtung zu eröffnen. Diese dicken 
Hartstoffschichten bieten ebenfalls eine erhöhte Verschleißreserve und ermöglichen 
zusätzlich eine nachträgliche Strukturierung. Besondere Herausforderungen bei der 
Herstellung von dicken Schichten sind die Eigenspannungen, die zu Abplatzungen 
führen können. Zusätzlich bilden sich bei dickeren Schichten üblicherweise inhomo-
gene Schichtstrukturen aus, die durch Wachstumsdefekte oder eingelagerte Partikel 
hervorgerufen werden. Deren Bildung oder zumindest deren weiteres Wachstum 
muss gezielt verhindert werden. Die Lösung beider Herausforderungen soll durch ein 
definiertes Schichtdesign im Nanometermaßstab erreicht werden.  
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2 Motivation 
Durch die steigenden Anforderungen an Werkzeuge und Oberflächenqualität der 
hergestellten Bauteile werden Verschleißschutzschichten mit verbesserten Eigen-
schaften benötigt. Dicke Hartstoffschichten erhöhen die Einsatzbreite, da sie einer-
seits eine erhöhte Verschleißreserve und damit Standzeit für Standardanwendungen 
bieten und zusätzlich noch eine nachträgliche Bearbeitung ermöglichen. So können 
die Schneidkanten, mit ausreichend Bearbeitungsreserve in der Schicht, definiert auf 
eine Zielgeometrie geschliffen werden. Bei Mikrowerkzeugen lässt sich sogar die 
gesamte Schneidkante aus einer Hartstoffschicht ausführen, indem aus einem dick 
beschichteten Zylinder (z. B. Ø 1 mm) nachträglich über Schleifen des Umfangs und 
Einschleifen der Kanten hochstabile Schneidkanten herausgearbeitet werden. 
Die besonderen Eigenschaften der Hartstoffschichten sind dabei durch ihre Nicht-
gleichgewichtsstruktur bedingt, wodurch sich eine Herstellung mit anderen Verfah-
ren als Volumenmaterial ausschließt. Das Ziel, ein Volumenmaterial herzustellen, 
lässt sich nur mit Bottom-up-Verfahren, wie der Plasma-PVD-Beschichtung errei-
chen.  
Bereits dünne Schichten haben aufgrund ihres hohen E-Moduls einen deutlichen 
Effekt auf die Spannungsverteilung im beschichteten Werkzeug (Abbildung 2-1).  
 
 
Abbildung 2-1: Graphische Darstellung der von Mieses-Vergleichsspannungsverteilung bei Eindruck eines Kugeleindringkör-
pers (Ø = 10 mm, WC/Co, ν = 0,22; E = 650 GPa) mit F = 5 N ohne Beschichtung (links) und mit 10 µm 
Schicht (ν = 0,2; E = 450 GPa) (rechts) auf Stahl (ν = 0,2; E = 210 GPa). Das Interface zwischen Schicht und 
Substrat ist durch eine weiße Strichlinie gekennzeichnet. 
Dabei wird beispielsweise bei geringen Punktlasten die auftretende Spannungsspitze 
von der Schicht aufgenommen und auf eine größere Substratfläche verteilt. Zum 
Erreichen der Fließspannung im Substrat und damit zur Schädigung des Werkzeuges 
sind dann höhere Kräfte nötig (Abbildung 2-2).  
Dicke Schichten erhöhen neben der chemischen auch die mechanische Schutzwir-
kung für das Substrat noch weiter (Abbildung 2-2 rechts oben), wodurch eine Substi-
tution des Grundwerkstoffs zur Kostenminimierung möglich ist. Dicke Schichten ver-
teilen die im Beanspruchungsfall auftretenden Lasten auf einen größeren Substrat-
bereich. Dadurch kann die viel höhere Festigkeit der Schicht gegenüber dem Werk-
zeugsubstrat besser ausgenutzt werden.  
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Abbildung 2-2: Graphische Darstellung der von Mieses-Vergleichsspannung für x = 0 und variablen Schichtdicken für einen 
Kugeleindringkörper (Ø = 10 mm, WC/Co, ν = 0,22; E = 650 GPa) mit F = 5 N, Schicht (ν = 0,2; E = 450 GPa), 
Substrat (ν = 0,2; E = 210 GPa) und von Mieses-Spannungsverteilung für eine 100 µm dicke Schicht (rechts 
oben) Das Interface zwischen Schicht und Substrat ist für alle Schichtdicken auf z = 0  festgelegt und ist 
durch eine weiße Strichlinie im Spannungsverteilungsbild (rechts oben) gekennzeichnet.  
Aktuell sind Hartstoffschichten in Dicken > 20 µm industriell nicht üblich. Lediglich in 
bestimmten Sonderanwendungen, wie der Beschichtung von Kolbenringen [2] für 
Verbrennungsmotoren oder von Verdichterschaufeln in Gasturbinen [3], werden 
PVD-Schichten von einigen zehn Mikrometern Dicke eingesetzt. Dort wird die sich 
einstellende poröse und kolumnare Struktur explizit genutzt und zwar als Schmier-
stoffreservoir im Falle der Kolbenringe und als dehnungstolerante Temperatur-
barriere bei den Turbinen. 
 
Begrenzender Faktor bei der Herstellung dicker PVD-Hartstoffschichten ist unter an-
derem die benötigte Beschichtungszeit. Industrieübliche Beschichtungsraten für 
Werkzeugbeschichtungen liegen typischerweise bei maximal 5 µm pro Stunde. Eine 
Abscheidung von 100 µm würde demnach 20 h reine Beschichtungszeit erfordern. 
Die damit verbundenen Kosten müssen durch adäquate Gebrauchseigenschaften 
gerechtfertigt sein. Weiterhin stellt die Herstellung solcher Schichten aus technolo-
gischer Sicht eine besondere Herausforderung dar. Der zunächst nahe liegende An-
satz der proportionalen Verlängerung eines Standardbeschichtungsprozesses führt 
zu Schichten mit prinzipiell anderen Eigenschaften im Vergleich zur klassischen 
Dünnschicht. Insbesondere wird die Schichtstruktur mit der wachsender Schicht-
dicke zunehmend inhomogener und poröser.  
 
Ein wesentlicher Grund für die entstehenden Porositäten sind Schichtdefekte. Dabei 
kann es sich z. B. um metallische Partikel handeln, die durch den hohen Energie-
eintrag bei der Verdampfung aus dem Ausgangsmaterial herausgelöst und in die 
Schicht eingebaut werden. Auch kann es durch die Reaktion des verdampften 
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Materials mit einer vorhandenen Gasatmosphäre zur Bildung von Stäuben kommen, 
die teilweise in die Schicht einwachsen. Und nicht zuletzt treten immer wieder 
spontane Störungen des Kristallwachstums auf, welche bei dünnen Schichten noch 
nicht kritisch sind. Bei dickeren Schichten bestimmen sie jedoch schnell die 
gesamten Schichteigenschaften, obwohl die von außen eingebrachte Defektdichte 
während des Beschichtungsprozesses quasi konstant bleibt. So steigt die 
Defektdichte in der Schicht mit zunehmender Dicke tendenziell an. Beispielsweise 
kann eine in Substratnähe nahezu homogene Schicht an der Oberfläche porös sein. 
Einschlägige REM-Analysen an Brüchen oder Schliffen solcher Schichten legen den 
Schluss nahe, dass die Defekte schneller wachsen als die übrige Schicht. Abbildung 
2-3 zeigt einen derartigen Schichtdefekt in einer Titanschicht. 
 
 
Abbildung 2-3: Gewachsener Defekt in einer Metallschicht (Titan, hergestellt durch Aufdampfen) 
Die umgekehrte Kegelform des Defektes ist auch für andere Schichtwerkstoffe 
typisch. Ausgangspunkt kann ein im Bild nicht mehr sichtbarer initialer Defekt an der 
Spitze des Kegels sein. Je nach Schichtwerkstoff und Wachstumsbedingungen 
wächst der Volumenanteil der Defektstrukturen mit steigender Schichtdicke so 
lange, bis die Schicht nahezu vollständig aus der Defektstruktur gebildet ist. 
 
Mit Plasmaverfahren hergestellte Schichten weisen üblicherweise Eigenspannungen 
auf. Eine Übersicht von Ursachen für Eigenspannungen findet sich in [4]. Im 
einfachsten Fall handelt es sich um thermische Spannungen, die aus den unter-
schiedlichen Ausdehnungskoeffizienten von Schicht und Substrat herrühren. Bei der 
Beschichtung mit energiereichen Teilchen werden meist Druckeigenspannungen in 
den Schichten induziert, die auf den starken Ionenbeschuss und die damit 
verbundene Verdichtung der oberen Schichtlagen zurückzuführen sind. Dies ist für 
die Hartstoffbeschichtung mit PVD-Verfahren typisch. Diese Spannungen erhöhen 
die Widerstandsfähigkeit der Schicht gegen mechanische Beanspruchung. 
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Andererseits belasten sie die Grenzfläche zwischen Schicht und Substrat, was de 
facto eine Verringerung der Schichthaftung darstellt. Nimmt man eine homogene 
Verteilung der Eigenspannungen im Schichtvolumen an, so werden die Kräfte am 
Interface mit wachsender Schichtdicke immer größer, da die in der Schicht 
gespeicherte Energie anwächst. Ab einer kritischen Dicke kommt es dann zu einer 
spontanen Ablösung der Schicht vom Grundwerkstoff (Abbildung 2-4 links). Eine 
andere Möglichkeit der Schicht Spannungen abzubauen, ist die Bildung von 
Rissstrukturen, wie sie in Abbildung 2-4 zu sehen sind. Solche Schichten sind für 
eine technische Anwendung jedoch ungeeignet. 
 
   
Abbildung 2-4: Eigenspannungsbedingte Schichtausbrüche bei TiOx auf Si (links) und eigenspannungsbedingte Risse bei CrN 
auf WC/Co (rechts) 
PVD-Verfahren sind gerichtete Verfahren, wodurch Geometrieeffekte bei der 
Beschichtung auftreten. Ursache ist die lokal begrenzte Dampf- oder Plasmaquelle, 
welche Material geradlinig in den davor befindlichen Halbraum emittiert. Unter 
Hochvakuumbedingungen werden nur Flächen beschichtet, die eine direkte 
Sichtlinie zur Quelle haben. In Reaktivgasprozessen kommt es in Abhängigkeit des 
erhöhten Druckes zu Stößen zwischen den Beschichtungsteilchen und dem Gas, 
wodurch auch abgeschattete Bereiche teilweise beschichtet werden. Die Aufwachs-
rate ist außerhalb der direkten Sichtverbindung jedoch stark reduziert. 
Die Art des Schichtwachstums und die daraus resultierenden Schichteigenschaften 
werden stark durch die Energie der schichtbildenden Teilchen beeinflusst [5]. Bei der 
Verdampfung mittels elektrischer Entladungen liegen diese in der Größenordnung 
von 1 – 10 eV [6]. Durch Stöße mit dem Prozessgas verlieren die Teilchen Energie, 
was bei unterschiedlichen Beschichtungsabständen zu voneinander abweichenden 
Schichteigenschaften führt. Zur Herstellung der gewünschten Nichtgleichgewichts-
strukturen muss die Energie der Beschichtungsteilchen weiter erhöht werden. Das 
wird über eine an das Substrat angelegte Spannung, die BIAS-Spannung, realisiert.  
 
 
Abbildung 2-5: Schema Arc-PVD bei Verwendung einer Substrat-BIAS (nach [1], modifiziert) 
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Die Beschaltung erfolgt üblicherweise gegenüber der Kammerwand so, dass das 
Substrat das niedrigste Potenzial in der Beschichtungskammer aufweist (Abbildung 
2-5) und die Beschichtungsteilchen im sich ausbildenden elektrischen Feld am 
Substrat nachbeschleunigt werden. Übliche Spannungswerte sind 30 V bis wenige 
100 V.  
Die Feldausbildung am Substrat hängt von den herrschenden geometrischen Be-
dingungen ab. Der gleiche Effekt bestimmt auch die Blitzeinschlagswahrscheinlich-
keit bei Gewittern (Abbildung 2-6). 
 
 
Abbildung 2-6: Feldverteilung bei Gewitter Quelle: HTWK Leipzig 
Im Falle von zu beschichtenden Werkzeugen führt diese sich einstellende Feld-
verteilung zu lokalen Feldabschwächungen (konkave oder abgeschattete Zonen) oder 
Überhöhungen (konvexe Bereiche, z. B. Schneidkanten). Dementsprechend unter-
schiedlich wächst in diesen Bereichen die Schicht auf.  
 
 
Abbildung 2-7: Querschnitt eines  Fräsers mit sehr dicker, nicht optimierter PVD-Beschichtung 
Abbildung 2-7 zeigt den Querschnitt eines Fräsers, bei dem durch einfache Skalie-
rung eines Standard-Beschichtungsprozesses für 5 µm dicke Schichten eine Schicht 
von > 50 µm hergestellt wurde. Die Beschichtung in den mäßig konvexen Bereichen 
ist relativ dicht und glatt, in konkaven Bereichen ist sie extrem dick und porös und in 
stark konvexen Bereichen ist sie teilweise abgelöst. Ursache für diese Unterschiede 
sind die unterschiedlichen Wachstumsbedingungen, die sich aus der elektrischen 
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Potenzialverteilung rund um die Fräseroberfläche ergeben. Insbesondere bei der Be-
schichtung komplexer Geometrien mit dickeren Schichten müssen solche Effekte 




Zur Herstellung von homogenen, dicken und defektarmen Schichten auf komplex 
geformten Substraten müssen drei Herausforderungen gelöst werden. Es ist erstens 
erforderlich, die prozessbedingt auftretenden Defekte am Wachstum zu hindern. 
Zweitens sind die Eigenspannungen in der Schicht so weit zu reduzieren, dass die 
darin gespeicherte Energie nicht zum Abplatzen der Schicht führt, und drittens ist 
das ionenenergieabhängige Wachstum der Schicht zu kontrollieren, um gleich-
mäßige Schichteigenschaften in konkaven und in konvexen Bereichen von Bauteilen 
zu erreichen. 
Aktuell existieren nur Lösungen, die jeweils einen Aspekt der genannten Heraus-
forderungen adressieren. So können dicke Schichten hergestellt werden, welche 
aber weder homogen noch ausreichend glatt sind. Da die Eigenspannung einen gro-
ßen Teil zur Schichthärte beiträgt, sind eigenspannungsarme Schichten meist nicht 
mehr ausreichend hart. Schichten die aber eine ausreichende Härte aufweisen, sind 
sehr anfällig für Geometrieeffekte durch sich verändernde energetische Bedingun-
gen bei der Herstellung.  
 
Die Forderungen lassen sich nur erfüllen, wenn sich die gewünschten Schichteigen-
schaften durch den gezielten nanostrukturierten Aufbau kombinieren lassen. Die 
Plasma-PVD bietet hierfür optimale Flexibilität in der Prozessgestaltung und durch 
die Herstellbarkeit von Nichtgleichgewichtsstrukturen die Voraussetzung, um dieses 
Ziel zu erreichen. 
Zum Einsatz kommt ein zweikomponentiges Schichtsystem auf Basis des AlCrN, 
welches unter Verwendung zweier Standard-Arc-Verdampfer aufgebracht wird. Die 
zweite Komponente stellt das TiN dar, welches sich strukturell dem (kubischen) 
AlCrN ähnelt und somit Sondereigenschaften des Verbundes erwarten lässt. Die 
geringe elektrische Leitfähigkeit der AlCrN-basierenden Schichten erfordert eine 
Anpassung der Anlagentechnik, um langzeitstabile Beschichtungsprozesse zu 
ermöglichen. Anderenfalls führt die Streubeschichtung in der Vakuumkammer zu 
einem Driften der Entladungsparameter und somit zu einer Veränderung der 
Plasmaeigenschaften über die Beschichtungszeit. 
Ein nanolagiger Schichtaufbau soll so eingestellt werden, dass die Eigenspannungen 
des Nanolagenverbundes strukturell begrenzt werden und die im Arc-PVD-Prozess 
immer entstehenden Defektstrukturen am Wachstum gehindert werden. Weiterhin 
wird die BIAS-Spannung gezielt zur Eigenschaftsmodifikation der abzuscheidenden 
Schichten eingesetzt. 
 
Im Ergebnis können homogene nanostrukturierte Hartstoffschichten mit hervor-
ragenden mechanischen Eigenschaften in Schichtdicken größer 50 µm auf komple-
xen Substraten aufgebracht werden. Die Erkenntnisse bei der Strukturausbildung der 
Nanolagenschichten und die Modifikation der Verdampfer erlauben weiterhin auch 
eine Verbesserung bei der Herstellung dünner Schichten. 
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3 Stand der Technik 
3.1 Plasmabeschichtungsverfahren 
3.1.1 Einordnung und Überblick 
Die Beschichtung von Oberflächen technischer Bauteile mit Funktionsschichten hat 
in nahezu jedes Anwendungsgebiet Einzug gefunden. Damit geht eine enorme Ein-
sparung an Ressourcen einher, da geringe Materialvolumina die Funktion überneh-
men und ein günstiges Trägermaterial verwendet werden kann. Das führt einerseits 
zu einer Erhöhung der Standzeiten und macht andererseits viele Anwendungen 
überhaupt erst möglich. Diese Hochleistungseigenschaften von Werkzeugen und 
Bauteilen lassen sich nur durch die intelligente Kombination von Eigenschaften des 
Trägermaterials (wird in der Beschichtungstechnik auch als Substrat bezeichnet) und 
der Schicht erreichen. 
Schichten können dabei aus jedem Aggregatzustand aufgebracht werden. Das 
beginnt mit dem Walzplattieren, wobei das Schichtmaterial in seiner physikalischen 
Beschaffenheit schon vorliegt. Ebenso werden Schichten aus der flüssigen Phase 
heraus erzeugt, wozu die galvanische Abscheidung zählt. Weiterhin werden 
Schichten über die Gasphase erzeugt. Dabei kann das Ausgangsmaterial in Form 
eines Gases vorliegen, welches die für die Schichtbildung nötigen Komponenten 
enthält. Genannt wird diese Verfahrensklasse CVD (chemical vapor deposition, dt. 
chemische Dampfphasenabscheidung). Entsprechend dazu kann das Ausgangs-
material als fester Stoff vorliegen, wobei diese Verfahren dann PVD (physical vapor 
deposition, dt. physikalische Dampfphasenabscheidung) genannt werden. Die 
verschiedenen PVD-Verfahren sind in Abbildung 3-1 zusammengestellt. 
 
 
Abbildung 3-1: Übersicht der verschiedenen PVD-Verfahren nach [7] 
Zur Herstellung von reaktiv gebildeten Schichten ist dabei noch eine weitere Energie-
zuführung zum Schichtherstellungsprozess nötig. Diese erfolgt im einfachsten Fall 
durch Bereitstellung thermischer Energie in Form eines geheizten Substrates. Eine 
ausreichend hohe Flexibilität bei der Schichtherstellung bieten aber nur die Plasma-
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verfahren, die sich für viele Beschichtungsverfahren etabliert haben. Somit ist es 
möglich, die für die Schichtbildung nötige Energie bereitzustellen und dabei das 
Substrat möglichst kalt (< 500 °C) zu halten. So können Schichten jenseits der 
Gleichgewichtsstrukturen hergestellt werden, was zu einem enormen Entwicklungs-
potenzial für derartige Funktionsschichten führt. Durch das Bottom-up-Verfahren 
lassen sich Materialen mit besonderen Eigenschaften erzeugen, die auf anderem 
Wege nicht herstellbar sind.   
Harte Schutzschichten werden meist unter Einsatz von Plasmen erzeugt. Dabei 
werden Plasmen sowohl zur Erzeugung freier Teilchen, als auch zu deren 
energetischen Anregung, Ionisation und Beschleunigung eingesetzt. Sie können das 
Schichtwachstum unmittelbar beeinflussen und somit schichtmodifizierend wirken 
[5].  
Die Erzeugung freier Teilchen aus festen Materialien mit Plasma-PVD-Verfahren 
(Abbildung 3-2) ist mit einer ausgeprägten Richtungscharakteristik der Teilchen-
ströme verbunden, was die Beschichtung komplexer Strukturen erschwert. Durch 
geeignete Substratbewegung können trotzdem gleichmäßige Schichten 
abgeschieden werden [5]. In PVD-Prozessen geschieht die Abscheidung des 
erzeugten Dampf- oder Plasmastromes rein physikalisch durch Kondensation oder 
bei hoher Teilchenenergie durch Implantation. Chemische Reaktionen mit 
Prozessgasatomen bzw. mit dem Grundwerkstoff finden erst nachträglich im oder 
am Substrat statt. 
Die Vorteile der kathodischen Lichtbogenverdampfung (Vakuumbogenverdampfung 
bzw. Arc-PVD) gegenüber anderen Verfahren bestehen in dem einfachen System-
aufbau (Abbildung 3-2 rechts), den hohen Verdampfungsraten und den hohen 
Teilchenenergien. Damit können dichte, harte Schichten auch bei niedrigen 
Substrattemperaturen erzeugt werden. Sie ordnet sich in der Klasse der PVD-
Verfahren neben Bedampfen, Sputtern und Pulslaserdeposition ein. 
 
                 




Die Arc-Entladung (Arc, dt. Bogen, auch genannt Vakuumbogenentladung) brennt im 
Vakuum. Es können Ströme von einigen Ampere bis Kiloampere und Spannungen 
von etwa 10 Volt bis zu einigen 10 Volt auftreten. Hinsichtlich der Strom-Spannungs-
Charakteristik schließt sich die Bogenentladung an die Glimmentladung an 
(Abbildung 3-3)[8]. 
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Abbildung 3-3: Strom-Spannungs-Charakteristik der selbstständigen Entladungen nach [8]  
Beim Vakuumbogen werden die Ladungsträger an der Kathodenoberfläche bereit-
gestellt. Dies geschieht in räumlich begrenzenden Brennflecken mit Größen von ei-
nigen Quadratmikrometern, wobei Stromdichten von 500 – 10000 A/cm² erreicht 
werden [8]. Dadurch kommt es zu lokalen Verflüssigungen bzw. Verdampfungen, 
und die elektrische Entladung brennt in diesem Dampf, ohne dass ein Arbeitsgas 
notwendig ist [5]. 
Der Strom wird ausschließlich von Elektronen getragen. Zusätzlich werden positive 
Ionen erzeugt, die nachfolgend zur Schichtbildung verwendet werden. Der Ionisie-
rungsgrad eines Vakuumbogenplasmas beträgt nahezu 100 %. 
Der besondere Vorzug der Vakuumbogenbeschichtung liegt darin, Schichten mit fast 
beliebiger Zusammensetzung abscheiden zu können. Kriterium ist die ausreichende 
elektrische Leitfähigkeit des Kathodenmaterials. Dieses kann ebenfalls nicht leitfähi-
ge Komponenten enthalten, welche aufgrund der makroskopischen Leitfähigkeit mit 
verdampft werden. Die Kathoden werden üblicherweise über heißisostatisches 
Pressen (HIP) aus Pulvermischungen hergestellt. 
 
Die Kathodenbrennflecken 
Die Verdampfung beim Arc-PVD-Verfahren geschieht in den Kathodenbrennflecken. 
Im Gegensatz zur atmosphärischen Bogenentladung (z. B. Blitze bei Gewitter) fehlt 
im Vakuum der sichtbare Plasmakanal, welcher kathodisches und anodisches Poten-
zial verbindet. Es ist nur der kathodische Ansatzpunkt als Leuchterscheinung, der 
Brennfleck, wahrzunehmen. Eine Modellvorstellungen zur Entstehung, Bewegung 
und zum Absterben der Brennflecke wurde in [9] entwickelt (Abbildung 3-4).  
 
Abbildung 3-4: Modell der Ausbildung und zeitlichen Entwicklung von Kathodenbrennflecken auf metallischen Oberflächen 
nach [9] 
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Danach kommt es an Mikrospitzen der Kathodenoberfläche zu massiven Feld-
elektronenemissionen, welche durch die Aufheizung jener Spitzen zu Thermo-
emissionen führen. Die folgende Verdampfung geht unter zunehmender Elektro-
nenemission und Ionenbombardement in das Aufschmelzen eines begrenzten Ober-
flächengebietes über. Durch die hohe Aufheizgeschwindigkeit kommt es nicht zu 
einer weitreichenden Aufschmelzung, sondern das erschmolzene Material wird 
durch den Plasmadruck an den Rand des schmelzflüssigen Gebietes gedrückt und es 
bilden sich neue Mikrospitzen, an denen sich der gesamte Prozess wiederholt. Dabei 
kommt es auch zur Emission von Tröpfchen, den sogenannten Droplets [5]. 
Die Bewegungsgeschwindigkeit des Brennfleckes ist abhängig von Kathoden-
material, Entladungsstrom, Druck und Gaszusammensetzung und von den wirken-
den Magnetfeldern. Auf reinen Metalloberflächen hängt die Anzahl von gleichzeitig 
existierenden Brennflecken von Bogenstrom und Kathodenmaterial ab. In vielen Fäl-
len existiert im Strombereich bis 100 A nur ein Brennfleck. Bei höheren Strömen 
kommt es dann zur Aufspaltung.  
Im Falle reaktiver Prozessführung kann es zu einer chemischen Reaktion von heißer 
Kathodenoberfläche mit dem Prozessgas kommen. Unter Stickstoffatmosphäre ent-
steht beispielsweise an der Kathodenoberfläche von Aluminiumkathoden Aluminium-
nitrid, welches sich durch eine geringere Stromtragfähigkeit der einzelnen Brenn-
flecks auszeichnet. Es kommt zu einer Aufspaltung der Brennflecken und in Folge  
der magnetischen Wechselwirkung der einzelnen Brennflecken untereinander zu 
einer erhöhten mittleren Brennfleckgeschwindigkeit. Die kürzere Verweilzeit der 
Brennflecken und der höhere Schmelzpunkt des Kathodenmaterials reduzieren das 
aufgeschmolzene Volumen pro Brennfleck, wodurch sich die Dropletgröße stark ver-
ringert.   
Der Massenerosionskoeffizient liegt für viele Kathodenmaterialien im Bereich von 
10 – 150 µg/As. Der Wert wird hauptsächlich durch das Kathodenmaterial, dessen 
Temperatur, dem Druck und die Atmosphärenzusammensetzung bestimmt. Im 
Druckbereich von 10-4...5 Pa bleibt der Massenerosionskoeffizient bei gleicher Ka-
thodentemperatur und unter inerten Bedingungen konstant. Sollte es durch die An-
wesenheit von Reaktivgaskomponenten zur Bildung höherschmelzender Reaktions-




Das aus den Brennflecken emittierte Material besteht aus drei Komponenten. Den 
Hauptanteil haben die Ionen und es entsteht ein geringer Anteil an Neutraldampf. 
Neutrale Teilchen werden, zum Beispiel an den erloschenen Brennflecken, durch die 
noch hohe Temperatur durch Verdampfen produziert (Abbildung 3-5) [11]. Außerdem 
werden materialabhängig schmelzflüssige Tröpfchen (Droplets) emittiert. Bei Materi-
alien mit niedrigem Schmelzpunkt kann deren Anteil erheblich sein. Diese im Plasma 
fliegenden Droplets sind eine weitere Quelle des neutralen Metalldampfes [12]. Die 
Expansionsgeschwindigkeit des Plasmas erreicht Werte von 104...105 m/s [13], wo-
bei der Ionenfluss hauptsächlich senkrecht von der Kathode weg gerichtet ist [14, 
15]. Die höhere Austrittsgeschwindigkeit der Elektronen erzeugt einen Potenzial-
hügel vor der Entladung, welcher die Ionen zusätzlich beschleunigt. (Abbildung 3-5) 
[11]. 
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Abbildung 3-5: "Potenzial hump"-Modell einer Vakuumbogenentladung und des angenommenen Potenzialverlaufs [11] 
(Me...Atome des Kathodenmaterials; Me+... Ionen des Kathodenmaterials) 
Für Metalle mit niedriger Schmelztemperatur wie Blei, Cadmium, Zink sind die Ionen 
überwiegend einfach geladen, während bei den Metallen mit hoher Schmelz-
temperatur (Tantal, Molybdän) Ladungszahlen von 5 und 6 auftreten können [16]. Der 
Anteil des Ionenstromes am Bogenstrom wird mit 8 – 10 % angegeben [17]. 
Bei der Wechselwirkung des Plasmas mit dem Arbeitsgas kommt es durch Zusam-
menstöße von Gasteilchen und beschleunigten Ionen zu einer Verringerung der Io-
nenenergie, und durch die Streuung wird die Ausbreitung der geladenen Teilchen 
beeinflusst [18]. Außerdem treten Ionisation, Rekombination und Ladungsträgeraus-
tauschprozesse auf [19, 20]. Bei Arbeitsdrücken unterhalb von 10-2 Pa gibt es zwi-
schen Arbeitsgas und Plasmateilchen kaum noch Stöße [5]. 
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Brennfleckbewegung 
Die Bewegung des Brennflecks der kathodischen Vakuumbogenentladung setzt sich 
aus stochastischen und determinierten Komponenten zusammen. Die grundlegende 
Bewegungsform ist der "random walk". Es zeigt sich eine scheinbar zusammenhän-
gende Spur, die sich aus nacheinander ausgebildeten Brennflecken bildet. Die Ab-
stände der Einzelpositionen betragen das 2 – 3 fache des Kraterdurchmessers und 
die Bewegung ist permanenten und spontanen Richtungsänderungen unterworfen 
[21].  
Magnetische Felder beeinflussen die Brennfleckbewegung und erlauben eine Füh-
rung der Brennflecken auf der Kathodenoberfläche. Dabei führen parallel zur Katho-
denoberfläche verlaufende Magnetfeldkomponenten zu einer entgegen der Lorenz-
kraft gerichteten Bewegung [22]. Neben externen Magnetfeldern treten auch Ei-
genmagnetfelder der Spots auf, welche beim Vorhandensein mehrerer Brennflecke 
auf einer Kathode wirksam werden.  
Die Wechselwirkung zwischen Brennfleck und Magnetfeld lässt eine gezielte Beein-
flussung der Brennfleckbewegung zu („steered arc“). Dort wird mit Hilfe von Mag-
netfeldern in Kathodennähe die Brennfleckbewegung beeinflusst. Durch die höhere 
Spotgeschwindigkeit wird die Kraterbildung und Spotverweilzeit minimiert und die 
lokale Aufheizung reduziert. Die reduzierte Dropletemission in Größe und Anzahl 
geht mit einer leicht abgesenkten Beschichtungsrate einher [23]. Dem gegenüber 
kann die Kathodenausnutzung stark verbessert werden. 
Neben dem Material der Kathode spielt noch deren Oberflächenzustand eine ent-
scheidende Rolle. Insbesondere die Belegung der Oberfläche mit Reaktions-
produkten und Gasen kann die Spoteigenschaften drastisch verändern. Daher wird 
zwischen Spots von Typ 1 und Typ 2 unterschieden. Erstere treten auf kontaminier-
ten Oberflächen auf und sind durch eine höhere Bewegungsgeschwindigkeit ge-
kennzeichnet. Gewöhnlich gehen sie nach einer gewissen Brenndauer, wenn die 
Oberflächenkontaminationen abgetragen sind, in Spots vom Typ 2 über [24].  
Eine höhere Spotgeschwindigkeit führt zu einer Reduktion des Dropletanteils im 
Plasma [25].  
 
 
3.1.3 Einflussfaktoren bei der Schichtbildung 
Nach dem Modell von Barna et al. (Abbildung 3-6) läuft das Schichtwachstum in fünf 
Teilschritten ab. Im ersten Schritt kommt es zur Keimbildung auf der Substrat-
oberfläche. Es diffundieren noch nicht vollständig gebundene Atome, sogenannte 
Adatome, auf dem Substrat. Die Zusammenlagerung zu und der Zerfall von Keimen 
laufen simultan ab. Sobald diese Keime eine kritische Größe erreicht haben, 
beginnen diese inselförmig zu wachsen. Aufgrund der Oberflächendiffusion tragen 
bereits adsorbierte Atome zum Inselwachstum bei. Die Prozesse der Keimbildung 
und des Inselwachstums laufen relativ unabhängig von der Orientierung der Kristalle 
ab. Die folgenden Koaleszenzschritte wirken selektiv. Kristalle mit einer energetisch 
günstigen Orientierung zur Substratstruktur setzen sich durch. Es lagern sich Atome 
aus energetisch ungünstiger orientierten Kristallen um und an die energetisch 
günstigeren an. Der zweite Koaleszenzschritt bezeichnet das Zusammenwachsen 
der bereits energetisch günstig orientierten Kristalle. Es kommt es zu einer 
vollständigen Koaleszenz, und es bilden sich überwiegend zum Substrat orthogonal 
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orientierte Korngrenzen (kolumnares Wachstum). Alle weiteren adsorbierten Atome 






3. Koaleszenz 1 
 




Abbildung 3-6: Schematische Darstellung der Wachstumsstufen einer PVD-Schicht nach [26] 
Der Prozessgasdruck und die Substrattemperatur spielen bei der Ausbildung der 
Schichtmorphologie eine entscheidende Rolle. Beide beeinflussen die jeweilige Aus-
prägung der Volumen- und Oberflächendiffusion. Im Strukturzonenmodell nach 
Thornton [27] (Abbildung 3-7 links) kann die Strukturzone 1 durch einen erhöhten 
Gasdruck auch für höhere Substrattemperaturen eingestellt werden. Ursache dafür 
ist der Energieverlust der Beschichtungsteilchen durch Stöße mit dem Inertgas (Ar-
gon). Durch die Sputterwirkung der Argonionen entsteht die  Zone T, welche durch 
eine Textur mit nicht rechteckigen Kristalliten gekennzeichnet ist. Zone 2 ist durch 
die Bildung rechteckiger texturierter Kolumnen gekennzeichnet. Diese werden auf-
grund der ausgeprägten Volumendiffusion in Zone 3 in gleichförmige Kristallite um-
gewandelt und die Textur nimmt damit wieder ab.   
Die hohe Flexibilität des Vakuumbogenbeschichtungsprozesses wird auch durch die 
elektrische Beschaltung des Substrates durch die BIAS-Spannung (negatives Poten-
zial gegenüber der Vakuumkammer) erreicht. Damit ist es möglich, die Energie der 
Beschichtungsteilchen maßgeblich zu erhöhen und die Diffusionsprozesse zu beein-
flussen. Der Beschuss mit Ionen löst zusätzlich Stoßkaskaden in der wachsenden 
Schicht aus, welche zu Zerstäubung und dadurch zur Füllung innerer Hohlräume füh-
ren können [28]. Die Stoßkaskaden führen auch zu einer Mischung der Atome und 
so zu unscharfen Korngrenzen. Mit wachsender Energiedichte wachsen die sonst 
kolumnaren Körner zusammen und die inneren Oberflächen verschwinden allmählich 
(Abbildung 3-7 rechts).  
 
- 19 - 
 
 
Abbildung 3-7: Strukturzonenmodell für die Morphologie von dicken mittels PVD abgeschiedenen Schichten nach Thornton 
[27] (links)(Anm.: 1 mTorr ≈ 0,133 Pa); Gefügestruktur in Abhängigkeit von Substrattemperatur und Ionen-
energie (nach [29])(rechts) 
Das Resultat ist eine steigende Konzentration an Zwischengitteratomen und somit 
eine höhere Druckeigenspannung der Schicht [29]. 
Die hohen Ionenenergien führen ebenso zu höheren Substrattemperaturen und so zu 
verstärkter Desorption lose anhaftender Teile. Ebenfalls tragen die stoßenden Ionen 
locker gebundene Atome bzw. Oberflächenbereiche ab (Rücksputtern). Die Folgen 
sind höhere Dichte und Homogenität, verbunden mit einer feineren Mikrostruktur 
[30].  
Durch das Ionenbombardement wachsen die Schichten häufig in bestimmten Vor-
zugsorientierungen und zwar so, dass die Ebene nach außen zeigt, welche am we-
nigsten zurückgesputtert wird, also eine möglichst dicht gepackte Ebene. Bei TiN ist 
das die (111)-Ebene [31, 32]. 
Die Haftung der Schicht am Substrat wird ebenfalls stark von der BIAS-Spannung 
und somit von den Ionenenergien bestimmt. Verstärkte Oberflächendiffusion und 
Implantation von Metallionen bewirken einen grenzflächenfreien Übergang zwischen 
Substrat und Schicht [30]. 
Die Härte der Schicht nimmt mit steigender BIAS-Spannung zu, was für die ver-
schiedensten Hartstoffsysteme bestätigt wird [30, 33]. Als Grund wird u. a. der be-
vorzugte Abtrag wenig stabiler Bereiche der Schicht angegeben [31]. 
Auch die Flächenbelegungsdichte mit Droplets wird in gewissem Maße von der 
BIAS-Spannung beeinflusst. Höhere Spannungen führen zum Rücksputtern der 
Droplets, wobei aber die Rauheit der Schichten erhöht wird [34]. Ebenfalls ist zu be-
achten, dass es bei Mehrkomponentenschichten zu einer Entmischung der Schicht 
kommen kann, wenn ein Element einen höheren Sputterkoeffizient aufweist. Als 
Beispiel sei dazu das System TiAlN genannt, wo das Aluminium bevorzugt rückge-
sputtert wird [35].  
Grundsätzlich sinkt die Schichtaufwachsrate mit zunehmender BIAS-Spannung, da 
die aufwachsende Schicht kontinuierlich abgetragen wird [33]. Bei einer Grenz-
spannung sind Schichtaufbau und Schichtabtrag im Gleichgewicht, und es wächst 
effektiv keine Schicht auf. Bei noch höheren BIAS-Spannungen kommt es nur noch 
zu einem Abtrag, weshalb sich dieses Prozessfenster für Substratreinigungsprozes-
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3.2 Hartstoffschichten 
3.2.1 Einordnung und Überblick 
Seit den 1970er Jahren werden Hartstoffbeschichtungen zum Verschleißschutz von 
Werkzeugen und Bauteilen eingesetzt [5]. Nach der Entdeckung der Verschleiß-
beständigkeit des Titannitrid (TiN) hat sich dieses Schichtsystem als erste Standard-
verschleißschutzschicht durchgesetzt. Bald kamen weitere binäre Schichtsysteme 
mit verbesserten Eigenschaften hinzu, wie z. B. Chromnitrid (CrN), Titankarbid (TiC) 
und ZrN (Zirconiumnitrid) [36]. Eine weitere Materialklasse der harten Schicht-
werkstoffe bildet der Kohlenstoff, einerseits als kristalliner Diamant (härtester vor-
kommender Stoff) und andererseits als amorpher Kohlenstoff in verschiedensten 
Zusammensetzungen [37]. 
Typische Anwendungen solcher Schichten sind z. B. spanende Werkzeuge, Ur- und 
Umformwerkzeuge oder gleitende Maschinenteile. Die Schichten wurden zunächst 
als homogene, einlagige Schichten im Dickenbereich von ca. 1 µm bis 5 µm aufge-
tragen, in Ausnahmefällen auch bis 10 µm. Die Kolbenringbeschichtung mit ca. 
50 µm CrN stellt hier einen Sonderfall dar, da dort nicht die Homogenität im Vorder-
grund steht. Typische Herstellungsverfahren sind verschiedene PVD-Verfahren, wie 
z. B. Vakuumbogenverfahren (Arc-Verfahren) und Sputterverfahren, sowie CVD-
Verfahren (thermische- oder Plasma- CVD).  
Allerdings weisen alle diese Schichten verschiedene Nachteile auf. Dazu zählen die 
Sprödigkeit und damit verbundene Anfälligkeit gegen Rissausbreitung, die begrenzte 
Schichtdicke auf Grund des hohen Eigenspannungsniveaus und die begrenzte Oxida-
tions- und Korrosionsbeständigkeit. Durch modifizierte Schichtkonzepte, wie z. B. 
Mehrlagigkeit zur Unterdrückung der Rissausbreitung und Variation der Zusammen-
setzung über die Dicke konnten Verbesserungen des Einsatzverhaltens erreicht wer-
den.  
Einen wichtigen Schritt in Richtung erhöhter thermischer Stabilität stellte die indust-
rielle Einführung des TiAlN (bzw. AlTiN) Anfang der 1990er Jahre dar, wodurch neue 
Perspektiven hinsichtlich höherer Bearbeitungsgeschwindigkeiten und reduzierter 
Schmierung aufgezeigt werden konnten [36]. Diese Schichten sind im Allgemeinen 
bis zu einer Temperatur von 800 °C stabil. Eine noch höhere thermische Beständig-
keit bietet das CrAlN, das z. B. für Trockenzerspanung ein hohes Potenzial aufweist 
[38].  
Die oben beschriebenen Materialsysteme liefern meist Schichten mit Härtewerten 
< 40 GPa (harte Schichten). Mit einigen Schichten werden auch Härtewerte 
> 40 GPa erreicht (superharte Schichten). Dabei handelte es sich zunächst um einige 
wenige Materialien, wie z. B. kubisches Bornitrid (c-BN) [39], tetraedrisch gebunde-
ner amorpher Kohlenstoff (ta-C) [40] und polykristalliner Diamant [41]. Allerdings sind 
diese Schichten in ihrem Einsatzspektrum sehr eingeschränkt, da z. B. der Kohlen-
stoff eine starke Affinität zum Eisen besitzt und deshalb kohlenstoffbasierte Schich-
ten nicht zur Bearbeitung von Eisenwerkstoffen geeignet sind.  
 
Durch die hohe Energie der Beschichtungsteilchen bei der Vakuumbogen-
beschichtung kann die Substrattemperatur gering gehalten werden, um eine nen-
nenswerte Diffusion der Teilchen nach der Kondensation auf der Oberfläche zu ver-
meiden.  Damit wird es möglich, die Morphologie von Hartstoffschichten zu beein-
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flussen und somit die Eigenschaften der Schichten in einem weiten Bereich zu vari-
ieren. Dies hat zu einer Vielzahl von Schichtaufbauten geführt, die in Abbildung 3-8 
zusammengestellt sind [42].  
  
 
Abbildung 3-8: Schematische und bildliche Darstellung komplexer Schichtsysteme (nach [42]) 
Ausgangspunkt stellen die monolithischen Schichten (Monolayer, nach monolithisch 
- kompakt, gleichgestaltet) dar, deren oft kolumnares Wachstum eine Folge des 
Eigenspannungsabbaus bei der Schichtbildung ist. Um die Haftung von harten 
Schichten auf relativ weichen Substraten zu verbessern, werden Zwischenschichten 
(Hart-weich Kombination) zur Spannungsvermittlung oder Gradientenschichten 
abgeschieden. In Multilagenschichten können gezielt Eigenschaften von einzelnen 
Schichten kombiniert werden. Besonders profitiert die Temperaturbeständigkeit der 
Mehrlagenschichten von der erschwerten Diffusion innerhalb des Verbundes [43 bis 
46]. Im Falle von Superlatticeschichten können sogar Materialeigenschaften erreicht 
werden, die über denen der Einzelschichten liegen. Diese Effekte treten erst bei 
Strukturabmessungen unterhalb weniger 10 nm auf. Ein sehr eleganter Weg, 
derartige Strukturgrößen herzustellen stellen die Nanokomposite dar. Die Erzeugung 
von nanoskopischen Ausscheidungen wird hier über eine Selbstorganisation 
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3.2.2 Monolithische Schichten 
Hartstoffe entstehen, wenn beispielsweise Metalle der IV bis VI Gruppe des PSE mit 
den Nichtmetallen Bor, Kohlenstoff, Stickstoff und Sauerstoff kombiniert werden. 
Hier passen die kleinen Nichtmetallatome sehr gut auf die Zwischengitterplätze der 
Metalle. Somit wird die Bindungsdichte im Material nahezu verdoppelt. Dabei ändern 
sich die Bindungsverhältnisse, und die metallische Bindung geht in eine ionisch-
kovalente Bindung über, was zu einer höheren Bindungsfestigkeit führt. Damit wird 
die Schmelztemperatur der bereits hochschmelzenden Metalle um 1000 K bis 
1500 K erhöht und der Elastizitätsmodul steigt um den Faktor 2,5 – 5 [47]. 
Chromkarbide und -nitride zeichnen sich gegenüber den anderen Hartstoffen durch 
eine Besonderheit aus. Ihre Schmelz- bzw. Zersetzungstemperaturen liegen zwi-
schen 1500 und 1850 °C. Dadurch relaxieren die Eigenspannungen der Schichten 
schon bei relativ niedrigen Temperaturen, wie sie bei der Beschichtung auftreten 
und es können besonders duktile Hartstoffschichten hergestellt werden. Infolge ihrer 
niedrigen Eigenspannungen können mit ihnen auch dickere Beschichtungen von ei-
nigen zehn Mikrometern ohne die Gefahr von Schichtabplatzungen hergestellt wer-
den. Eine für viele Anwendungen ausschlaggebende Eigenschaft der chrombasierten 
Hartstoffe ist die günstige Kombination von Verschleiß- und Korrosionsschutz. Der 
Korrosionswiderstand beruht auf der Ausbildung dichter und stabiler Chromoxidbe-
deckungen auf der Schichtoberfläche [48, 49]. 
 
Chromnitrid (CrN) 
Das über eine Vielzahl von Plasma-PVD-Verfahren gut herstellbare System Cr-N wur-
de im Rahmen vieler Arbeiten ausgiebig untersucht. Es stellten sich große Abhän-
gigkeiten der Mikrostruktur und der mechanischen Eigenschaften von der Sub-
strattemperatur, Substratmaterial, BIAS-Spannung, Ionisierungsgrad des Plasmas, 
Zusammensetzung des Plasmas, Ionenenergie, Gasdruck und Gas-
zusammensetzung heraus.  
So zeigt sich eine Abhängigkeit der Phasenstruktur vom Partialdruck des Reaktiv-
gases in einer Verschiebung von ausschließlich CrN (kfz) bei relativ hohen Drücken, 
über Mischphasen mit CrN (kfz) und Cr2N (hex) bei mittleren Drücken, bis Cr2N (hex) 
mit Peaks des Chroms (krz) bei niedrigen Stickstoffpartialgasdrücken. Dabei steigt 
die Korngröße und die Schichtwachstumsgeschwindigkeit sinkt mit zunehmendem 
Druck [50, 51]. 
Mit steigender BIAS-Spannung wird bei der Mikrostruktur von CrN eine abnehmende 
Rauheit und Wachstumsfehlerdichte beobachtet. Mit zunehmender BIAS-Spannung 
wird die Textur der Schicht ausgeprägter [52].  
Bei der Beschichtung entstehen Eigenspannungen im Druckbereich. Diese haben ihr 
Maximum bei einer BIAS-Spannung von 100 V. Bei höheren BIAS-Spannungen 
kommt es infolge auftretender Relaxation durch die höheren Substrattemperaturen 
wieder zum Absinken der Eigenspannung [52]. 
Durch stark erhöhte Plasmaanregung ist es möglich, das kolumnare Wachstum von 
CrN fast vollständig zu unterdrücken (Abbildung 3-9). Dabei wird ebenfalls der Anteil 
von Cr und Cr2N an der Schicht reduziert [53].  
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Abbildung 3-9: Bruchflächen von CrN-Schichten - Widerstandsverdampfung von Cr unter N2-Atmosphäre mit induktiv einge-
koppeltem Plasma a) ohne b) 200 W c) 400 W d) 600 W (nach [53]) 
Plasmazwischenätzschritte bei der Abscheidung von CrN führen ebenso zu einer 
Reduktion des kolumnaren Wachstums und durch teilweise Unterdrückung des De-
fektwachstums zu dichteren Schichten [54]. 
 
Aluminiumchromnitrid (AlCrN) 
AlCrN wird als Synonym für das ternäre System AlxCr1-xN verwendet. Darin bleibt die 
kubische NaCl-Struktur des Chromnitrid bis zu einer theoretischen Löslichkeitsgrenze 
von 77 at% Aluminium bestehen [55], obwohl AlN in einer hexagonal dichtesten Pa-
ckung kristallisiert. In verschieden Arbeiten dazu wird jedoch eher ein Bereich von 
60 at% bis 70 at% Al angegeben [55, 56]. Dabei kommt es bis zu einem Gehalt von 
ca. 46 at% zur Substitution von Chromatomen mit Aluminiumatomen in der kubi-
schen CrN-Struktur. Ab 46 at% Aluminium kommt es bei dieser Einlagerung zu einer 
Kontraktion der kubischen Elementarzelle. Oberhalb der Löslichkeitsgrenze findet 
dann eine Phasenumwandlung in den hexagonalen Wurzittyp statt (Abbildung 3-10). 
Die kubische AlCrN-Phase kann nur unter Nichtgleichgewichtsbedingungen entste-
hen, wie sie bei PVD-Prozessen vorherrschen. Schon bei der Schichtabscheidung bei 
höheren Temperaturen bildet sich besonders bei Schichten mit Al-Gehalten nahe der 
Löslichkeitsgrenze auch die stabile hexagonale AlN-Phase.  
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Abbildung 3-10: Röntgendiffraktogramme von AlCrN-Schichten unterschiedlicher Zusammensetzung [56] 
Die höchste Oxidationsbeständigkeit von ca. 800 °C und höchste Härte von ca. 
40 GPa wird in Schichten mit einer Zusammensetzung knapp unterhalb der Al-
Löslichkeitsgrenze beobachtet (Abbildung 3-11) [57] .  
 
 
Abbildung 3-11: Härteverlauf in Abhängigkeit der Wärmebahandlungstemperatur für Al1-xCrxN mit: (a) x = 0,29, (b) x = 0,50, (c) 
x = 0,69, (d) CrN [57] 
Ebenfalls steigt der elektrische Widerstand von CrN zu Al60Cr40N um ca. zwei Grö-
ßenordnungen (Abbildung 3-12 links) [58]. Ein gleiches Verhalten wird für Al1-xTixN 
beobachtet [59]. Dort kann für hohe Al-Gehalte über der Löslichkeitsgrenze ein noch 
stärkerer linearer Anstieg des Widerstandes ausgemacht werden. Ursache ist die 
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Ausscheidung von AlN aus der Matrix, welches ein gutes Dielektrikum darstellt 
(Abbildung 3-12 rechts). 
 
Abbildung 3-12: Abhängigkeit des Oberflächenwiderstandes vom Al-Anteil am Gesamtmetallgehalt für AlCrN nach [58] (links) 
und für AlTiN nach [59] (rechts) 
 
3.2.3 Hartstoffvielfachschichten 
Durch die alternierende Abscheidung von unterschiedlichen Nitriden, z. B.  TiN und 
NbN werden Vielfachschichtsysteme (auch Multilayer oder Mehrlagenschicht ge-
nannt) erzeugt. Wenn die verschiedenen Nitride in der gleichen Struktur kristallisie-
ren, setzt sich das Kornwachstum auch über die Materialgrenzen der einige Nano-
meter dicken Einzellagen hinweg fort [60]. Die unterschiedlichen Gitterkonstanten a 
und insbesondere die unterschiedlichen elastischen Eigenschaften (Schermodul G) 
an den kohärenten Grenzflächen führen zu großen lokalen Spannungen, welche die 
Versetzungsbewegung stark behindern.  
Es ergibt sich die in Abbildung 3-13 dargestellte Abhängigkeit der Schichthärte von 
der Dicke der Einzellagen, die in vielen Fällen ein Härtemaximum bei Schichtperioden 
von etwa 5 nm zeigt. Die Bezeichnung Superlattice bezieht sich dabei auf solche 
Sondereigenschaften des Mehrlagenverbundes.   
Die hohe Härte dieser Nanometermultischichten führt zu einem erhöhten Wider-
stand gegen abrasiven Verschleiß. Gleichzeitig erhöht sich die Bruchzähigkeit, da 
Mikrorisse entlang der Grenzflächen abgelenkt und dadurch abgestoppt werden. An-
stelle größerer Ausbrüche erfolgt ein lokales Abtragen von Einzellagen. Neben der so 
verringerten primären Materialschädigung wird auch der sekundäre Abtrag, der durch 
die abgelösten Verschleißpartikel verursacht wird, wegen der kleineren Partikelgröße 
verringert [49]. 
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Abbildung 3-13: Härtesteigerung in nitridischen Multischichtsystemen für unterschiedliche Differenzen der Gitterkonstanten 
∆a und der Schermoduln ∆G (nach [61 bis 63])(links), Tabelle mit Gitterkonstanten und Schermoduln (rechts) 
In industriellen Beschichtungsanlagen werden Hartstoffvielfachschichten dadurch 
abgeschieden, dass die Substrate an verschiedenen Targets vorbeigeführt werden. 
Dabei können auch verschiedene Beschichtungstechnologien kombiniert werden. 
Durch die Bewegungsgeschwindigkeit kann die Schichtdicke der Einzellagen indirekt 
eingestellt werden. Es treten jedoch stärkere Vermischungen der Plasmaströme auf, 
wodurch sich die Übergangsbereiche zwischen den Einzellagen verbreitern. Den-
noch ergeben sich auch hier deutliche Härtesteigerungen um 50 bis 100 % [49]. 
 
CrN/TiN-Mehrlagenschichten 
In [64] wurden Multilagenschichten aus TiN und CrN in Schichtperioden von 7,5 nm 
und 13 nm abgeschieden. Die Schichten wuchsen mit den Vorzugsorientierungen 
(111) und (200), wobei mit höheren Ionenenergien eine Verschiebung zu Gunsten 
von (200) auftrat. Die Härte der Mehrlagenschicht lag 50 % über der Härte von TiN 
(ca. 25 GPa) und mit zunehmender BIAS-Spannung konnten für Λ = 7,5 nm Härten 
bis 40 GPa gemessen werden. Die Temperaturbeständigkeit konnte von 400 °C auf 
750 °C erhöht werden. Die höhere Härte der (200) texturierten Schichten lässt sich 
auch auf die höhere Schermoduldifferenz in (200)-Orientierung zurückführen [65].  
Eine hohe Härte ist nur ein Parameter, der für eine gute Kratzfestigkeit und 
Abrasionsbeständigkeit sorgt. Schutzschichten müssen außerdem widerstandsfähig 
gegen plastische Deformation sein, wie sie beispielsweise bei punktueller Belastung 
einer Oberfläche auftritt. Dies erfordert einen geringen E-Modul. So ist das Härte zu 
E-Modul-Verhältnis ein Maß für die Widerstandsfähigkeit des Materials gegen 
plastische Deformation [66]. In [67] wird eine Verdreifachung des häufig zur 
Bewertung der Abrasionsbeständigkeit verwendeten H³/E²-Faktors für CrN/TiN-
Schicht mit Einzellagendicken von 5 nm gegenüber TiN ermittelt. 
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3.2.4 Nanodisperse Schichten 
Nanodisperse Hartstoffschichten sind Verbundmaterialien, bei denen die charakteris-
tischen Strukturlängen in allen drei Raumdimensionen im Nanometerbereich liegen 
(im Unterschied zu den Nanometermultischichten mit makroskopischen Abmessun-
gen in lateraler Richtung) [68]. Auch hierbei wird eine wesentliche Härtesteigerung 
durch Behinderung der Versetzungsbewegung erreicht. In Tabelle 3-1 sind die nano-
dispersen Hartstoffe und die Nanometervielfachschichten gegenübergestellt. 
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Nanodisperse Nitridsysteme können in Abhängigkeit von den Eigenschaften der bei-
den metallischen Komponenten in 4 Klassen unterteilt werden [49]. 
 
 Die Hauptkomponente M1 ist ein starker Nitridbildner und M2, die Neben-
komponente, formt keine oder nur instabile Nitride. Beispiele sind die von Musil 
und Mitarbeitern umfassend untersuchten Systeme ZrN-Cu [69], CrN-Cu [70], 
ZrN-Ni [71], TiN-Ni [72]. Typisch sind Atom-Verhältnisse M2:M1 von einigen Pro-
zent, z. B. Cu:Zr ≈  0,02. 
 M1 und M2 bilden beide stabile Nitride. Sie kristallisieren jedoch in unter-
schiedlichen Strukturen und sind nicht mischbar. Ein wichtiger Repräsentant die-
ser Gruppe ist das viel untersuchte System Ti-Si-N. Wie bereits gezeigt, liegt das 
optimale Atomverhältnis bei Si:Ti ≈  0,10. Die Schicht besteht aus nanokristallinen 
TiN-Körnern mit amorphen oder nanokristallinen Korngrenzenphasen aus Si3N4 
und z. T. TiSi2 [73], [74]. Ähnliche Härtesteigerungen lassen sich in dem System 
Cr-Si-N bei einem Si-Anteil von 7,5 % zeigen [75]. 
 M1 und M2 formen stabile Mischnitride, die aber unterschiedliche Kristall-
strukturen besitzen und eine Mischungslücke aufweisen. Zu dieser Gruppe ge-
hört das für Werkzeugbeschichtungen viel verwendete Ti-Al-N-System. Das titan-
reiche (Ti,Al)N hat eine kubische Kristallstruktur, das aluminiumreiche (Al,Ti)N ei-
ne hexagonale. Nanodisperse Schichten bilden sich bei höheren Aluminium-
gehalten Al:Ti > 1 [76], vorzugsweise wird in der Industrie ein Mischungs-
verhältnis Al:Ti ≈  2:1 verwendet, bei dem maximale Härten bis zu 38 GPa er-
reicht werden. Bei hohen Temperaturen, wie sie an der Werkzeugschneide auf-
treten, wird die spinodale Entmischung und damit die Härtesteigerung gefördert. 
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Auf diese Weise wird das optimale, nanoskalige Schichtgefüge beim Gebrauch 
herausgebildet [77, 78]. AlCrN als enger Verwandter des AlTiN kann für hohe 
Aluminiumgehalte ebenfalls dieser Klasse der nanodispersen Hartstoffe zuge-
rechnet werden [56]. 
 Nitride mit einem gewissen Anteil an freiem Kohlenstoff. Durch gleichzeitiges 
Sputtern von Titan und Kohlenstoff in einer Stickstoffatmosphäre wurden Ti(N,C)-
a-C-Nanokomposite erzeugt. Mit einem Kohlenstoffgehalt von 17 at% wurde eine 
Härte von 48 GPa erreicht [79]. 
 
Die verschleißfesten nanodispersen Schichten bestehen also gewöhnlich aus einer 
dominierenden kristallinen Phase mit einem Volumenanteil von mehr als 80 % und 
einer zusätzlichen (amorphen) Korngrenzenphase [43, 44, 46]. Durch die stark gestör-
te Struktur und den geringen Volumenanteil der Korngrenzenphase gestaltet sich die 
genaue Identifizierung der Struktur als überaus schwierig. Auf jeden Fall wird durch 
die Korngrenzenphase das Kornwachstum unterdrückt, sodass die Abmessungen 
der Nitridkörner auf einen Bereich um wenige Nanometer beschränkt bleiben. 
In solch kleinen Körnern ist weder eine Vervielfachung noch eine Bewegung der 
Versetzungen möglich, womit letztendlich die intrakristalline Plastizität unterdrückt 
wird. Einer spannungsinduzierten Übertragung der Versetzungsaktivität auf die 
Nachbarkörner stehen außerdem die ungeordneten Orientierungen der durch die 
Korngrenzenphase mehr oder weniger stark getrennten Kristallite entgegen. Um 
auch die interkristalline plastische Verformung durch Korngrenzengleiten zu verhin-
dern, muss die Korngrenzenphase hinreichend klein (unterhalb von 5 nm, vorzugs-
weise unter 1 nm) sein. Sie sollte die Kornoberfläche nicht vollständig überdecken, 
so dass die Korngrenzenphase nicht als zusammenhängender, die Hartstoffkristallite 
einhüllender Matrixfilm vorliegt, sondern sich in den Eckbereichen konzentriert. Bei 
optimalem Schichtaufbau ist der Anteil der Korngrenze genügend hoch, um das 
Kornwachstum zu verhindern, aber hinreichend gering, um das Korngrenzengleiten 
zu vermeiden. Dementsprechend existiert ein ausgeprägtes Härtemaximum in Ab-
hängigkeit vom Anteil der Korngrenzenphase [49].  
 
TiN-Si3N4 
Im System TiN-Si3N4 ist das bei einem Anteil von 10 % Silizium der Fall, wobei die 
Härte fast 100 % über der Härte seiner Komponenten liegt (Abbildung 3-14 links) 
[73]. Die höchste Härte wird bei 500 °C Beschichtungstemperatur gemessen. Ursa-
che ist die steigende Kristallqualität durch die erhöhte Diffusion.  
 
 
Abbildung 3-14: Härte in Abhängigkeit des Si-Anteils (links) und der Beschichtungstemperatur (bei 10 % Si) im System TiN-
Si3N4 (rechts)(nach [73]) 
- 29 - 
Der Si-Anteil hat auch einen Einfluss auf die Oberflächenrauheit, wie in [80] gezeigt 
wird. Dabei sinkt die Oberflächenrauheit mit dem Si-Gehalt der Schicht. Wie aus Ab-
bildung 3-15 zu erkennen ist, wird der Effekt mit der Unterdrückung eines Korn-
wachstums in Vorzugsorientierung, was meist die Ursache für hohe Rauheiten ist, 
erklärt. Die Struktur wird mit steigendem Si-Anteil feiner, was ebenfalls in [81] beo-
bachtet wurde.  
 
Abbildung 3-15: REM- und AFM-Bilder von Ti-Si-N-Schichten mit 0 at% Si (a und d), 7 at% Si (b und e) und 13 at% Si (c und f) 
(nach [80]) 
Bekannt ist, dass mit zunehmender BIAS-Spannung die Beschichtungsrate sinkt. Das 
ist auch im System TiN-Si3N4 der Fall (Abbildung 3-16 links). Durch die unterschiedli-
chen Massen und Bindungsenergien der Ti- und Si-Atome kommt es bevorzugt zum 
Rücksputtern der Si-Teilchen, weshalb der Siliziumanteil mit zunehmender BIAS-
Spannung sinkt (Abbildung 3-16 rechts).  
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Abbildung 3-16: Beschichtungsrate Ti-Si-N (links) und Si-Anteil (rechts) nach der Beschichtung in Abhängigkeit der BIAS-
Spannung (nach [82]) 
Die Härte hat dabei ihr Maximum bei 100 V BIAS-Spannung und sinkt dann mit dem 
durch das Rücksputtern verursachten Si-Verlust linear ab. Die Schicht wird mit zu-
nehmender BIAS-Spannung homogener und der Anteil der Wachstumsdefekte sinkt. 
Damit verringert sich ebenfalls die Oberflächenrauheit der abgeschiedenen Schich-
ten (Abbildung 3-17) [82]. 
 
  
Abbildung 3-17: Oberflächenmorphologie bei 0 V (a), -200 V (b) und -400 V (c) BIAS-Spannung (nach [82])  
 
AlCrSiN 
Auch AlCrN wird mit geringen Anteilen von Silizium hergestellt [83, 84]. Hier segre-
giert das Si ebenfalls entlang der Korngrenzen als Si3N4 und bildet amorphe Phasen. 
Mit Zunahme des Si-Gehalts geht eine Abnahme der Kristallinität einher, was deut-
lich an der Verbreiterung der Peaks der kubischen Phase zu erkennen ist (Abbildung 
3-18 links). Gegenüber der siliziumfreien AlCrN-Schichten werden bereits bei gerin-
gen Si-Gehalten von 5 % Reflexe des hexagonalen AlN gefunden (Abbildung 3-18 
rechts) 
Das Bild kann zurzeit nicht angezeigt werden. Das Bild kann zurzeit nicht angezeigt werden.






Abbildung 3-18: Röntgendiffraktogramme von AlCrSiN-Schichten mit zunehmendem Si-Gehalt [84]. 
Entgegen den Ergebnissen für TiN-Si3N4 wird in den in [83] untersuchten AlCrN-
Si3N4-Varianten keine signifikante Erhöhung der Schichthärte gegenüber AlCrN ge-
messen (Abbildung 3-19 links). Jedoch kann bei 5 at% Silizium eine deutliche Reduk-
tion des Eindringmoduls ausgemacht werden (Abbildung 3-19 rechts). 
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Abbildung 3-19: Abhängigkeit der Eindringhärte (links) und  des Eindringmoduls (rechts) von der am Substrat angelegten BIAS-
Spannung [83] 
Der Einfluss der geringen Si-Gehalte auf die Morphologie ist ebenfalls deutlich. Diese 
wandelt sich von kolumnar zu glasartig bei 5 % Silizium (Abbildung 3-20) [83].  
 
 
Abbildung 3-20: REM-Aufnahmen von AlCrSiN mit steigendem Si-Gehalt: (a) 1 at.% Si, (b) 2 at.% Si und (c) 5 at.% Si. [83] 
Ursache dafür sind die nanoskaligen Ausscheidungen, die das Wachstum der Kristal-
lite verhindern. Im Grundsystem AlCrN werden in einem weiten Zusammen-
setzungsbereich nahezu konstante Korngrößen gemessen (Abbildung 3-21 links). 
Durch Hinzufügen von Silizium ergibt sich eine linear abnehmende Korngröße mit 
zunehmendem Siliziumanteil. Gleichzeitig wird eine Abnahme der Textur beobachtet, 
welche hauptsächlich den (111)-Peak der kubischen Phase betrifft (Abbildung 3-21 
rechts) [85].  
 
 
Abbildung 3-21: Korngröße (links) und Texturkoeffizient (rechts) für AlCr(Si)N für variierende Al/Cr-Verhältnisse und verschie-
dene Si-Gehalte [85] 
Bei einer Erhöhung des Al/Cr-Verhältnisses auf 2,8 wird eine weitere Verringerung 
der Korngröße und Textur gegenüber Al/Cr = 1 bei gleichem Si-Gehalt gemessen.    
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AlCrN 
AlCrN wurde im Kapitel 3.2.2 bereits als monolithische Schicht eingeführt. Zusätzlich 
ist AlCrN für hohe Aluminiumgehalte knapp unter der Löslichkeitsgrenze von ca. 
71 at% ebenfalls ein Vertreter der nanodispersen Schichten (Abbildung 3-22). 
Ursache ist die Bildung einer nanodispersen Phase durch spinodale Entmischung von 
hexagonalem AlN aus der kubischen AlCrN-Matrix. Diese Entmischung tritt bereits 
bei der Schichtherstellung auf und verhindert das Wachstum großer Körner. Der 
geringe Volumenanteil der hexagonalen Phase erklärt dabei den noch nicht 
erkennbaren (002)-Peak bei 33,2° für h-AlN (vgl. Abbildung 3-10 S. 24 [56]. 
 
 
Abbildung 3-22: Gitterparameter von Al1-xCrxN-Schichten für 0 < x < 1 nach [56] 
Die Entmischung aus der kubischen Phase lässt sich auch mit einer Wärme-
behandlung nach der Beschichtung definiert ausführen. Dort zeigt sich für Al71Cr29N 
gegenüber Al46Cr54N ein abweichender Härteverlauf trotz gleicher Ausgangshärte 
(Abbildung 3-23 links). Während die aluminiumärmere Schicht durch fortschreitendes 
Kornwachstum und Defektausheilung mit zunehmender Temperatur weicher wird, 
erreicht die Schicht mit der Zusammensetzung an der Löslichkeitsgrenze ihre höchs-
te Härte erst nach einer Wärmebehandlung bei 900 °C, aufgrund der nanodispersen 
AlN-Ausscheidungen. Im Diffraktogramm sind wegen der geringen Größe der Aus-
scheidungen noch keine Peaks der hexagonalen Phase zu erkennen (Abbildung 3-23 
rechts) [56]. Für Al66Ti34N wurde in [78] ein analoges Verhalten beschrieben.  
 
 
Abbildung 3-23: Schichthärte von Al1-xCrxN-Schichten für 0 < x < 1 nach Wärmebehandlung unter Ar-Atmosphäre (links) und 
Diffraktogramme von Al71Cr29N nach verschiedenen Wärmebehandlungstemperaturen nach [56] 
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4 Ziel der Arbeit 
Mit Standard-Arc-Verdampfern sollen homogene und defektarme Hartstoffschichten 
auf Basis von AlCrN mit einer Schichtdicke größer 50 µm hergestellt werden. Dazu 
muss die Anlagentechnik modifiziert werden, um langzeitstabile Beschichtungspro-
zesse zu ermöglichen. Eine besondere Herausforderung stellt hier die Streube-
schichtung in der Vakuumkammer dar, die für die auf Aluminiumnitrid basierenden 
Hartstoffe eine sehr geringe elektrische Leitfähigkeit aufweist und mit zunehmender 
Beschichtungsdauer zu einem Driften der Entladungsparameter führt. Folge ist dann 
eine Veränderung der Plasmazusammensetzung über die Prozesszeit. Die erforderli-
che Anpassung am Verdampfer muss dementsprechend für konstante Entladungs-
bedingungen an der Kathodenoberfläche sorgen. Dazu wird die vorhandene Ring-
anode des für die kritische AlCr-Abscheidung verwendeten Rundverdampfers zur 
Stabilisierung des Entladungsprozesses mit Grafitplatten ausgerüstet. 
 
  
Abbildung 4-1: Grundaufbau der Arc-PVD-Beschichtungsanlage (links), CAD-Modell des Beschichtungsaufbaus mit zwei 
Verdampfern (Rundverdampfer: AlCr und Rechteckverdampfer: Ti) und Substratrotation (rechts) 
Die hergestellten Schichten sollen homogen und defektarm sein und eine 
nachträgliche Bearbeitung zulassen. Weiterhin werden mechanische Parameter 
(Härte, E-Modul) angestrebt, die dem technischen Stand bei dünnen Schichten 
entsprechen. Hier müssen insbesondere die Eigenspannungen strukturell begrenzt 
und die im Arc-PVD-Prozess immer entstehenden Defektstrukturen am Wachstum 
gehindert werden. Es soll ein nanolagiger Schichtaufbau aus AlCrN mit TiN-
Zwischenlagen entwickelt werden, welcher eine Unterdrückung des 
Defektwachstums ohne Verschlechterung der mechanischen Eigenschaften erreicht. 
Zum Einbringen des Titans steht in der Beschichtungsanlage ein zweiter Verdampfer 
zur Verfügung.  
Die BIAS-Spannung stellt in den Arc-PVD-Prozessen ein besonders wirkungsvolles 
Werkzeug dar und soll gezielt zur Modifikation der Eigenschaften der abzuscheiden-
den Schichten eingesetzt werden. Gegenüber dem Stand der Technik werden eben-
falls sehr hohe BIAS-Spannungen bis 1000 V angewendet. Ziel ist es, die ursächli-
chen Mechanismen des Wachstums der Nanolagenschichten herauszuarbeiten und 
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5 Experimentelles 
5.1 Anlagentechnik 
Für die Beschichtungsexperimente wurde eine Arc-PVD-Anlage vom Typ MR 313 
(Hersteller: Firma Metaplas GmbH, siehe Abbildung 5-1) genutzt. Diese Anlage ist 
mit zwei Arc-Verdampferquellen ausgestattet. 
 
 
Abbildung 5-1: Beschichtungsanlage MR 313 (Fa. Metaplas GmbH) 
Die Anlage hat eine kubische Kammer mit einem nutzbaren Volumen von 
0,4 x 0,4 x 0,4 m³. Eine Drehschieberpumpe (Vorvakuum) und eine Öldiffusions-
pumpe (Hochvakuum) erzeugen einen minimalen Arbeitsdruck von 1x10-4 Pa in der 
Beschichtungskammer. Bei reaktiven Beschichtungsprozessen wird der Zieldruck im 
Bereich 0,5 – 5 Pa mittels kontinuierlicher Zuführung des Prozessgases eingestellt. 
Zur Prozessgasversorgung stehen Einlassregler für die Gase Ar, N2, O2, C2H2  zu Ver-
fügung. Die Vakuumkammer ist mit einer Drehdurchführung ausgestattet, die es er-
laubt, Proben während der Beschichtung zu bewegen, um gleichmäßige Schichten 
zu erhalten (Abbildung 5-2 links).  
Die beiden Verdampfer werden mit einem Gleichstrom von 100 A, einzeln oder 
gleichzeitig, betrieben. Die Beschaltung erfolgt so, dass der Elektronenstrom der 
Verdampfung über die Kammerwand abgeführt wird. Die bei der Verdampfung eben-
falls entstehenden Ionen werden durch über die am Substrat anlegte BIAS-Spannung 
von maximal 1000 V angezogen (Abbildung 5-2 rechts).  
In der Kammer ist ebenfalls ein beweglicher Shutter eingebaut, der vor die einzelnen 
Verdampfer gefahren werden kann und damit die direkte Ausbreitung des Plasmas 
auf die Beschichtungsteile verhindert. Mit der zusätzlich eingebauten, zuschaltbaren 
Anode ist es so möglich, die Proben vor der Beschichtung mit dem AEGD-Verfahren 
(arc-enhanced glow discharge)(nach [86, 87]) zu reinigen. 
Die Steuerung erfolgt mittels eines Prozessrechners, um vollständige Beschich-
tungsrezepte ablaufen zu lassen.  
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Abbildung 5-2: Aufbau der Kammer schematisch (links), Potenzial- und Flussdarstellung (rechts) 
Die Entladung wird bei beiden Verdampfern mittels Magnetfeldern geführt („steered 
arc“). Dazu kommt beim Rechteckverdampfer (Kathode 400x130 mm) ein Array mit 
Magnetspulen zum Einsatz, welches einen gleichmäßigen Abtrag der Kathode er-
laubt. Für den Rundverdampfer (Kathode Ø 100) wird über einen Ring von Dauer-
magneten in Höhe der Kathodenebene und einem Elektromagneten mit Eisenkern 
mittig hinter der Kathode ein rotationssymmetrisches Magnetfeld erzeugt. Dieses 
zwingt die Entladung auf eine Kreisbahn (Abbildung 5-3). Die Stromdichte ist auf der 
Kathode des Rundverdampfers höher. Somit sind dort auch stärkere Magnetfelder 
für die Führung der Brennflecken nötig. Weiterhin ist der Rundverdampfer mit einem 
Anodenring ausgestattet, der die Entladung zusätzlich stabilisiert. 
Das Plasma des Rechteckverdampfers verteilt sich auf ein größeres Volumen der 
Beschichtungskammer, wodurch die Schichtaufwachsrate auf dem Substrat bei glei-
chen Strömen geringer ist als beim Rundverdampfer. Zusätzlich ergeben sich durch 
den Kammeraufbau unterschiedliche Abstände zwischen Verdampfer und Probentel-
ler (vgl. Abbildung 4-1 rechts, S. 34). So beträgt der (kürzeste) Abstand zum Proben-
teller 10 cm bei Rundverdampfer und 20 cm beim Rechteckverdampfer.  
  
        
Abbildung 5-3: Magnetfeldsteuerung des Rechteckverdampfers (links); Entladungsspur auf Rundverdampfer (rechts) 
 
  
+  - 
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5.2 Ablauf der Beschichtung 
Substratvorbehandlung 
Eine haftfeste Beschichtung setzt eine Oberfläche frei von Verunreinigungen durch 
vorhergehende Bearbeitungsschritte, Oxidschichten und anhaftenden organischen 
Verbindungen voraus. Deshalb werden die verwendeten Probekörper nach der me-
chanischen Vorbehandlung durch Gleitschleifen zusätzlich chemisch gereinigt. Dazu 
wird eine mehrstufige Reinigung in wässrigen, alkalischen Bädern unter Ultraschal-
leinwirkung durchgeführt. Abschließend werden die Proben mit deionisierten Was-
ser klargespült und anschließend getrocknet [5].  
 
Substraterwärmung 
Die Erwärmung des Substrates erfolgt in der evakuierten Beschichtungskammer. So 
wird eine Reaktion der Substratoberfläche mit der Atmosphäre verhindert. Dazu wird 
eine Entladung auf der Rechteckkathode bei einem Argondruck von 0,5 Pa gezündet. 
Ein Shutter vor der Kathode verhindert die Plasmaausbreitung in Richtung Substrat. 
Die Beschaltung innerhalb der Kammer ist soweit geändert, dass der Substrathalter 
auf einem positiven Potenzial gegenüber der Kammerwand liegt. Die Elektronen der 
Entladung fließen somit über den Substrathalter ab und erhitzen dabei die Substrate. 
Nach ca. 20 Minuten wird dabei eine Temperatur von 500 °C erreicht (Abbildung 5-4 
links).  
   
Abbildung 5-4: Funktionsprinzip Substraterwärmung mit Elektronen (schematisch) (links) und AEGD (arc-enhanced glow 
discharge) (schematisch) (rechts) 
 
In-situ-Substratreinigung 
Diese erfolgt mittels des AEGD-Verfahrens (arc-enhanced glow discharge). Analog 
zur Konfiguration bei der Substraterwärmung verhindert der Shutter die direkte Aus-
breitung des Kathodenplasmas auf das Substrat. Gleichzeitig wird in der Beschich-
tungskammer eine Anode geschaltet, welche ein positives elektrisches Potenzial 
bezüglich der Kammerwand aufweist. Die Elektronen, die bei der Vakuum-
bogenverdampfung generiert werden, bewegen sich zu dieser Anode und ionisieren 
auf ihrem Weg das Argon-Prozessgas durch Stöße. Ein negatives Potenzial an dem 
Substrathalter (BIAS-Spannung) von 300 V beschleunigt die Argonionen auf die Sub-
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Beschichtung 
Gemäß den im Programm gespeicherten Schritten wird die Schicht auf das Substrat 
abgeschieden. In Tabelle 5-1 sind die verwendeten Parameter für die Herstellung der 
einzelnen Schichtvarianten zusammengestellt. Nach der Abscheidung der Haft-
schicht aus TiN folgt die Aufbringung der Hauptschicht. Beim Sonderfall der Mehrla-
geschichten werden zwei Monolagenschichten alternierend aufgebracht. In Abhän-
gigkeit der Zielschichtdicke werden die Stapelfolgen x-Mal wiederholt.  
 














Haftschicht - 100 500 0,8 1 
+      
Monolagen-
schicht 
100 - 0 – 900 0,5 – 7 var 







100 – 300 
100 – 300 
0,5 – 5 
0,5 – 5 
var1 
var2 
oder      
Nanolagen-
schicht 
100 100 0 – 900 0,8 – 5 var 
 
Das Schichtwachstum erfolgt in erster Näherung linear zur Beschichtungsdauer und 
hängt von den verwendeten Kathodenmaterialien, Einzellagendicken, Prozessgas-
drücken und der BIAS-Spannungen ab. Bei dicken Schichten kann die Beschich-
tungszeit bis zu 10 Stunden betragen. Vor der Entnahme der Proben wird deren Ab-
kühlung auf eine Temperatur < 50 °C abgewartet. 
 
Die Bezeichnung der Schichten erfolgt nach deren Volumenanteil im Verbund. Somit 
ist die vom Rundverdampfer aufgebrachte Komponente immer als erstes aufgeführt 
(Tabelle 5-2). Zum Einsatz kommen Kathoden aus Titan und Chrom beim Rechteck-
verdampfer und Cr, Ti, Al70Cr30, Al60Cr30Si10 und Al66Cr29Si5 beim Rundverdampfer. 
 
Tabelle 5-2: Verdampferkonfiguration bei den verschiedenen Schichtvarianten 
 Rundverdampfer Rechteckverdampfer 
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Nachbereitung 
Vor der Durchführung einer weiteren Beschichtung wird die Vakuumkammer innen 
von anhaftender Streubeschichtung befreit. Weiterhin werden alle weiteren 
elektrisch aktiven Flächen einer Reinigung unterzogen. Dies ist im besonderen Maße 
bei der Abscheidung von schlecht elektrisch leitenden Schichten nötig. 
 
 
5.3 Verwendete Messverfahren  
Zur Untersuchung der Morphologie der Schichten kamen die Rasterelektronenmikro-
skope JSM 6610 und JSM 7800 der Firma JEOL zum Einsatz. Ebenso wurde mit 
beiden Geräten mittels EDX (energiedispersive Röntgenspektroskopie) die atomare 
Zusammensetzung mit dem standardfreien Verfahren bestimmt. Die transmissions-
elektronischen Untersuchungen erfolgten mit dem TEM JEM 2100 von JEOL. Struk-
turuntersuchungen mit Röntgenbeugung (XRD) wurden an einem Bruker AXS D8 mit 
konstantem Einfallswinkel von 2° und Scanwinkel von 20° – 60° durchgeführt. Ein 
KSG110 der Firma INOVAP und ein Nikon-Messmikroskop standen für die Einbrin-
gung und Auswertung der Kalottenschliffe bereit. Werte für Eindringhärte und Ein-
dringmodul lieferten die drei Geräte DUH-202 (Shimadzu), Nano Indenter XP (MTS) 
und ZHN-1 (Zwick/Roell). Die Oberflächenbeschaffenheit wurde anhand von Topo-
grafieaufnahmen mit einem Weißlichtinterferometer DCM 3D von Leica beurteilt. Ein 
LASER-Profilometer vom Typ „Cyberscan - Vantage“ (Cyber Technologies GmbH) 
kam zur Bestimmung der Oberflächenkrümmung als Eingangsgröße für die Eigen-
spannungsbestimmung zum Einsatz.  
 
Bei der Bestimmung der Eigenschaften dünner Schichten sind für die gewählten 
Messverfahren häufig messverfahrensspezifische Randbedingungen zu beachten. 
Beispielsweise würde ein Scan in einer Theta-2Theta-Anordnung im XRD zu einer 
Veränderung des untersuchten Volumens während der Messung führen. Bei dünnen 
Schichten wäre der Substrateinfluss dann deutlich winkelabhängig. Bei der Anregung 
mittels Elektronenstahl bei der EDX-Messung ist die Informationstiefe der charakte-
ristischen Röntgenstrahlung zu beachten.  
 
Neben der Bestimmung der Schichtdicke, ermöglicht das Kalottenschleifverfahren 
erste Aussagen über die Morphologie der Schichten. Die Kalotte kann in erster Nä-
herung mit einem Schrägschliff in der Schicht beschrieben werden. Somit lassen 
sich schon mit einem Lichtmikroskop Aussagen über Einzellagendicken treffen und 
Veränderungen über die Schichtdicke beurteilen. 
 
Einige Messverfahren liefern nur dann verwertbare Ergebnisse, wenn der Verbund 
aus Substrat und Schicht beurteilt wird. Das ist im besonderen Maße bei der Be-
stimmung der Eigenspannung mit der Substratkrümmungsmethode der Fall. 
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5.3.1 Schichteigenspannung 
Bei der Abscheidung dicker Schichten ist die Kenntnis der Schichteigenspannung 
unabdingbar. Bei der Substratkrümmungsmethode wird die Eigenspannung aus der 
Veränderung der Krümmung eines geeigneten Substrates bei der Beschichtung be-
stimmt. In die Berechnung nach Stoney [88] fließen die elastischen Konstanten des 
Substrates, dessen Dicke, die Dicke der Schicht und die Krümmung ein (siehe Glei-
chung <1>). Großer Vorteil dieses Messverfahrens ist die Unabhängigkeit von rönt-
genografisch gewonnenen Eingangsgrößen, die bei nanokristallinen Materialien nur 
unter sehr hohem Aufwand zu ermitteln sind. Messbar sind mit dem Verfahren nur 

















         <1> 
mit Schichteigenspannung: ESσ , E-Modul Substrat: SubE , Poissonzahl Substrat: Subu , Krümmung:  R 
Dicke Substrat:    SubD  und Schichtdicke: Schichtd  
Positive Werte für die Eigenspannung repräsentieren Zug- und negative Werte 
Druckeigenspannungen. In Schichten können zu hohe Zugspannungen zu Rissen und 
zu hohe Druckspannungen zu Abplatzungen führen.  
Die Messung der Krümmung erfolgte mit einem Laser-Profilometer an polierten 
Hartmetallstäben (WC/Co 90/10 m%) vor und nach der Beschichtung. Der Krüm-




Da Beschichtungen üblicherweise eine geringe Dicke haben, tragen sie nur wenig 
zur Topografie bei. Der Einflussbereich beschränkt sich auf die Größenordnung der 
Schichtdicke. Somit erfordern glatte Schichtoberflächen auch glatte Substrate. 
Richtwert ist dabei eine Substratrauheit von maximal 1/10 der Schichtdicke. 
Die Oberflächenrauheit ist entsprechend den Anforderungen an die Schichten eine 
wichtige Größe. Üblicherweise wird diese im Maschinenbau gemäß Norm DIN EN 
ISO 4287 mit dem arithmetischen Mittenrauwert Ra und der gemittelten Rautiefe Rz 
angegeben. Die analogen Größen Sa und Sz beziehen sich auf flächenhafte Messun-
gen. Diese basieren meist auf optisch gewonnenen Topografiedaten, die sich schnell 
und somit in großem Umfang gewinnen lassen und damit auch statistische Betrach-
tungen von Rauheiten erlauben. Durch die unterschiedlichen Topografie-
messmethoden kann es aber zu Abweichungen bei den einzelnen Verfahren kom-
men.  
Kritisch zu sehen ist die geringe Aussagekraft des Wertepaars (Ra, Rz) bzw. (Sa, Sz). 
So ergibt sich aus einem gespiegelten Profil (vgl. rundkämmig und spitzkämmig bzw. 
plateuartig und zackenförmig in Abbildung 5-5) ein identisches Wertepaar.  
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Abbildung 5-5: Pt - Profiltiefe, Rmax = Rt : max. Rautiefe Rz : gemittelte Rautiefe tpi : Mikro-Profiltraganteil Ra : arithm. Mitten-
rauheit Rauheitskennwerte verschiedener Oberflächen [89] 
Bei den meisten Anwendungen spielt es jedoch eine erhebliche Rolle, ob es sich 
beispielsweise um kleine Löcher oder um kleine Spitzen handelt. Eine aussagekräfti-
ge Möglichkeit die Rauheit einer technischen Oberfläche darzustellen ist die Materi-
alanteilkurve (auch Abbottkurve genannt). Deren Verlauf ergibt sich aus der entspre-
chenden Höhe z für jeden oberflächenparallelen Schnitt und dem Materialanteil dazu. 
Die Messung der Topografie erfolgte mit einem Weißlichtinterferometer DCM 3D 
von Leica bei 50facher Vergrößerung, wobei von den Topografierohdaten eine ange-
fittete gekrümmte Ebene abgezogen wird, um ausschließlich die Rauheit zu betrach-
ten. Anschließend wurde die Häufigkeitsverteilung der z-Werte (Materialanteilkurve) 
bestimmt.  
Im Falle der untersuchten Hartstoffschichten kann von einer glatten Oberfläche mit 
einigen Spitzen ausgegangen werden (Abbildung 5-6 links). Diese harten Rauspitzen 
wirken in Reibpaarungen stark abrasiv auf den Gegenkörper und können somit die 
positive Wirkung der harten Schicht reduzieren bzw. die Beschichtung im Extremfall 
unbrauchbar machen. Durch eine nachgelagerte Oberflächenglättung z. B. durch 
Bürsten oder Schleifen werden (meist ausschließlich) die Rauspitzen abgetragen. Die 
verbleibenden Täler dienen in vielen Anwendungen als Schmierstoffreservoir oder 
sind aufgrund der geringen Fläche < 2 % einfach unerheblich. Grundsätzlich reicht 
bei den untersuchten Schichten die Betrachtung der obersten 2 %, da sich die Un-
terschiede zwischen den Schichtvarianten auf diesen Bereich konzentrieren 
(Abbildung 5-6 rechts).  
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Abbildung 5-6: Topografie einer Hartstoffschicht (links) und dargestellt als Materialanteilskurve as-deposited und nach me-
chanischer Glättung (rechts) (vergrößerter Ausschnitt 0 – 2 % (oben rechts)) 
 
5.3.3 Schwelllastermüdungsprüfung 
Für die anwendungsnahe Charakterisierung der entwickelten Hartstoffschichten wird 
ein Prüfverfahren benötigt, mit welchem sich ein möglichst praxisnahes 
Beanspruchungsprofil nachbilden lässt. In der Anwendung als Beschichtung auf 
Umformwerkzeugen treten meist zyklische Spannungsverläufe mit hohen 
Flächenpressungen auf. Dies lässt sich gut mit einer Kugel-(beschichtete)Platte-
Anordnung in einer zyklischen Druckprüfung nachbilden (Abbildung 5-7).  
Zum Einsatz kommt eine servohydraulische Prüfmaschine Instron 8501. Als Kugel 
(Ø 10 mm) wird WC/Co verwendet, und die Halterung kann beschichtete Ronden 
(Ø 24 mm) aufnehmen. Die Lastaufbringung erfolgt im Schwellastbereich mit einer 
Frequenz von 10 Hz. 
 
 
Abbildung 5-7: Testaufbau (links) und Lastregime (rechts) 
Als Substratmaterial kommt der Warmarbeitsstahl 1.2367 zum Einsatz. Die Maximal-
kräfte (Fmax) werden auf 500, 700, 900, 1200 und 2100 N festgelegt. Die Prüfkraft Fmin 
beträgt jeweils 1/10 Fmax. 
 
Ergebnis der Prüfung ist ein last- und schwingspielzahlabhängiges Einsinken der Ku-
gel in den Hartstoffschicht-Stahl-Verbund. Um eine bessere Einordnung der Verläufe 
zu ermöglichen, wird in Abbildung 5-8 die Flächenpressung (Prüflast geteilt durch 
Kontaktfläche) dargestellt. 
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Abbildung 5-8: Beispielhafte Darstellung des last- und schwingspielzahlabhängiges Einsinken der Kugel in den Hartstoff-
schicht-Stahl-Verbund im Vgl. zum unbeschichteten Substrat  
 
5.3.4 Härtemessung 
Die Härte wird als Widerstand eines Materials definiert, die es dem Eindringen eine 
härteren Körper entgegensetzt. Sie ist keine physikalische Werkstoffeigenschaft 
sondern das Ergebnis einer definiert festgelegten Prüfung.  
 
Abbildung 5-9: Prinzip der instrumentierenden Eindringprüfung, 1) Eindringkörper, 2) Oberfläche des verbliebenden plasti-
schen Eindrucks in der Probe, 3) Oberfläche des Eindrucks bei maximaler Eindringtiefe und Prüfkraft, mod. 
nach [DIN EN ISO 14577-1]; rechts: Typische Kraft-Eindring-Kurve, nach [90] 
Zur Bestimmung der Schichthärte wird auf die Nanohärtemessung gemäß DIN EN 
ISO 14577 zurückgegriffen. Bei der Messung von Schichten muss besonders die 
maximale Eindringtiefe des verwendeten Diamanteindringkörpers beachtet werden. 
Diese beträgt ca. 1/10 der Schichtdicke und hängt mit dem sich ausbildenden Span-
nungsfeld zusammen, welches für den ermittelten Messwert ausschlaggebend ist. 
Mit zunehmender Eindringung nimmt der Substrateinfluss auf die Messwerte immer 
mehr zu. Die geforderte hohe Wegauflösung fordert Oberflächen mit einer sehr ge-
ringen Rauheit. Das ist für Messungen an einem metallografisch präparierten Schliff 
gegeben. Im Falle von rauen Schichtoberflächen hat sich die Einbringung von flachen 
Kugelkalotten als günstig erwiesen.  
Die Eindringprüfung gibt ebenfalls einen Wert für den Eindringmodul EIT aus, welcher 
dem E-Modul nahekommt. Die Bestimmung der Eindringhärte HIT und des Eindring-
moduls EIT aus der Eindringkurve erfolgte nach der Methode von Oliver und Pharr 
[59], [60]. 
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6 Ergebnisse 
6.1 Der Ausgangszustand: CrN 
Chromnitrid eignet sich für die Herstellung dicker Schichten und wird industriell unter 
anderem für Kolbenringe und für Umformwerkzeuge eingesetzt. Dabei ist eine me-
chanische Nachbearbeitung der Schichten unabdingbar. So müssen die Umform-
werkzeuge eine hohe Anforderung an die Oberflächengüte erfüllen. Dazu ist es er-
forderlich, die bei der Beschichtung wachsenden Defektstrukturen bei dicken 
Schichten (Abbildung 6-1 rechts) mit einer Politur zu entfernen. 
 
 
Abbildung 6-1: CrN-Schichten auf Wendeschneidplatten mit Dicken von 3 µm (links) und 20 µm (rechts) 
Diese Defektstrukturen wachsen überdurchschnittlich stark mit zunehmender 
Schichtdicke an und erhöhen die Rauheit dramatisch. Entstehende Strukturen kön-
nen dann ein Mehrfaches der Schichtdicke aufweisen, wie Abbildung 6-2 (links) 
zeigt. 
 
   
Abbildung 6-2: 30 µm CrN auf Werkzeugrohling Ø 1 mm mit gewachsenen Defektstrukturen (links) und Schichtausbrüche in 
Folge der Nachbearbeitung (rechts)  
Im Falle einer nachträglichen Bearbeitung durch Schleifen (Abbildung 6-2 rechts) ver-
sagt die Schicht dann an den inneren Schwachstellen.  
Defektbedingte Ausbrüche treten bereits bei dünnen Schichten auf (Abbildung 6-3 
links) und hinterlassen bei nachträglich geschliffenen dicken Schichten große Krater 
(markierter Bereich in Abbildung 6-3 rechts). Für Sonderanwendungen wie der Kol-
benringbeschichtungen sind diese als Schmierstoffreservoire sogar vorteilhaft. 
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Abbildung 6-3: 3 µm CrN mit Ablösung (links), 30 µm CrN angeschliffen mit Ausbrüchen (rechts) 
 
6.2 CrN/TiN 
Das Wachstum von Defektstrukturen muss auf geeignete Weise reduziert werden. 
Dafür bietet sich die Einführung von Zwischenlagen an, welche ein Kornwachstum 
über die Grenzfläche hinaus verhindern. Dazu müssen die Gitterstrukturen ausrei-
chend verschieden sein. Unterschiedliche Kristallsysteme wirken dabei als klare Bar-
rieren für das Kristallwachstum. Innerhalb eines Gittertyps sollten sich die Gitterkon-
stanten um mindestens 2 % unterscheiden, um das Kristallitwachstum zu unterbre-
chen. 
Untersuchungen wurden im System CrN/TiN durchgeführt. CrN ist dabei aufgrund 
seiner guten Abscheidbarkeit von dicken Schichten und auch wegen des ausgepräg-
ten Wachstums von Defektstrukturen besonders geeignet. TiN kann bei identischen 
Prozessparametern abgeschieden werden und weist in seiner Kristallstruktur nur 
geringe Unterschiede zum CrN auf.  
Die Schichtherstellung erfolgte durch alternierenden Betrieb des Rechteck-
verdampfers mit Ti-Kathode und des Rundverdampfers mit Cr-Kathode. Die Schicht 
auf einer Stahlronde zeichnet sich durch eine hohe Homogenität aus (Abbildung 6-4). 
Die Einzellagen sind 500 nm (CrN) und 100 nm (TiN) dick. Bei der ca. 12 µm dicken 
Schicht sind keine Querrisse zu erkennen, was für eine gute Haftung zwischen den 
Einzellagen spricht.  
 
 
Abbildung 6-4: Querschliff einer CrN/TiN-Mehrlagenschicht (500 nm/100 nm) 
Unter höheren Vergrößerungen sind nahezu ungestörte Bereiche (Abbildung 6-5 
links) neben Bereichen mit vielen Droplets und Wachstumsdefekten (Abbildung 6-5 
rechts) zu finden. Hier zeigt sich das besondere Potenzial der Schichtkombination. 
Die durch die Störungen betroffenen Bereiche wachsen nicht weiter, sondern wer-
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den durch den Mehrlagenaufbau eingebettet. Der Effekt kann dabei vermutlich auf 
den erhöhten Ionenbeschuss und damit Abtrag der Rauspitzen in Kombination mit 
einer erhöhten Schichtanlagerung im konkaven Übergang zu den Spitzen zurückge-
führt werden.  
 
   
Abbildung 6-5: Querschliff einer CrN/TiN-Mehrlagenschicht mit homogenem Bereich (links) und eingebetteten Defekten 
(rechts) 
Weiterhin wurde eine 40 µm dicke Mehrlagenschicht aus CrN und TiN hergestellt, an 
der eine Schichteindringhärte von 25 ± 1 GPa und ein Eindringmodul von 
320 ± 8 GPa gemessen wurden. So konnte gezeigt werden, dass sich ausreichend 
dicke und homogene Schichten mit dem Mehrlagigkeitskonzept abscheiden lassen. 
Die Herstellung dieser 40 µm dicken Schicht dauert über acht Stunden. Dabei wer-
den die Verdampfer getrennt betrieben und die Beschichtungsrate liegt bei ca. 5 µm 
pro Stunde. Die Rate wird fast verdoppelt, wenn beide Verdampfer simultan betrie-
ben werden. Die Einzellagendicke kann dann durch die Rotationsgeschwindigkeit, 
den jeweiligen Verdampferstrom und den Abstand zwischen Verdampfer und Sub-
strat eingestellt werden.  
So können sehr dünne Einzellagen produktiv hergestellt werden, und die entstehen-
den nanoskalige Strukturen verbessern die Homogenität noch weiter, wie die ca. 
30 µm dicke CrN/TiN-Nanolagenschicht zeigt (Abbildung 6-6). Es wachsen keine De-
fektstrukturen, und die Droplets werden von den Folgelagen ausgeglichen, was zu 
einer sehr geringen Oberflächenrauheit der Schicht führt. 
 
 
Abbildung 6-6: 30 µm dicke CrN/TiN-Nanolagenschicht 
Die mechanische Nachbearbeitung von harten Schichten stellt besonders hohe An-
forderungen an deren Homogenität. Im direkten Vergleich zwischen CrN/TiN-Nano-
lagenschicht und der CrN/TiN-Schicht mit den monolithischen Einzellagen schneidet 
die Nanolagenschicht viel besser ab, wie die angeschliffenen Werkzeuge in Abbil-
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dung 6-7 zeigen. Dabei ist die Nanolagenschicht fast 3 Mal so dick wie die Multi-




Abbildung 6-7: Angeschliffene Kante in 11 µm CrN/TiN-Mehrlagenschicht (links)(100 V BIAS-Spannung, 0,8 Pa N2) und in 
30µm CrN/TiN-Nanolagenschicht (200 V BIAS-Spannung, 0,8 Pa N2)  
Für die 30 µm dicke Nanolagenschicht (200 V BIAS-Spannung, 0,8 Pa N2) wurde ge-
genüber der Mehrlagenschicht (100 V BIAS-Spannung, 0,8 Pa N2) eine geringere Ein-
dringhärte HIT von 22 ± 1 GPa (Mehrlagenschicht: 25 ± 1 GPa) gemessen. Der Ein-
dringmodul EIT war mit 377 ± 8 GPa (Mehrlagenschicht: 320 ± 8 GPa) gegenüber der 
Mehrlagenvariante erhöht. Ursache dafür ist die teilweise Plasmadurchmischung 
beim kontinuierlichen Betrieb beider Verdampfer. Die Erklärung für das Verhalten der 
unterschiedlichen Schichten lässt sich in der Kristallstruktur finden. TiN und CrN kris-
tallisieren in der kubisch flächenzentrierten Struktur und die Gitterkonstanten sind 
nur um 1,8 % verschieden, was grundsätzlich epitaktisches Wachstum der Kristallite 
zulässt. Der Unterschied zwischen den Hartstoffsystemen liegt vor allem in der Vor-
zugsorientierung, in der die Schichten wachsen. Weiterhin entsteht bei CrN ebenfalls 
die hexagonale Cr2N-Phase, welche das ausgeprägte epitaktische Wachstum verhin-
dert. Der direkte Vergleich der normierten Diffraktogramme in Abbildung 6-8 von CrN 
mit der CrN/TiN-Mehrlagenschicht und der CrN/TiN-Nanolagenschicht zeigt für CrN 
den starken (200)-Peak und kleinere Peaks sind für (111) und Cr2N vorhanden. Bei 
der CrN/TiN-Mehrlagenschicht kommen die Peaks für (111) und (200) von TiN hinzu. 
Es zeigt sich dabei schon die stärkere Ausprägung der (111)-Orientierung. Im 
CrN/TiN-Nanolagensystem findet sich dann nur noch der (200)-Peak, welcher zwi-
schen den entsprechenden Peaks von CrN und TiN liegt. Es kann dort von epitakti-
schem Wachstum ausgegangen werden.  
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Abbildung 6-8: Normierte Diffraktogramme von CrN, CrN/TiN-Mehrlagenschicht und CrN/TiN-Nanolagenschicht 
Sehr deutlich kann der starke Einfluss der TiN-Zwischenlagen auf die Peakausprä-
gung bei Verwendung der absoluten Intensität in den Diffraktogrammen (Abbildung 
6-9) gezeigt werden. Die Unterbrechung des Kristallitwachstums durch die homoge-
nen und stark texturierten TiN-Zwischenlagen bei der CrN/TiN-Mehrlagenschicht 
führt aufgrund der geringen Kristallitgröße zu sehr schwachen Reflexen der nebenei-
nander vorliegenden Phasen gegenüber der Nanolagenvariante. 
Im Vergleich zur bereits diskutierten CrN/TiN-Nanolagenschicht ist ebenfalls eine 
TiN/CrN-Nanolagenschicht dargestellt, die bei identischer Prozessführung bei ver-
tauschten Kathoden (Rechteckverdampfer: Cr, Rundverdampfer: Ti) hergestellt wur-
de. Aufgrund der effektiv geringeren Schichtaufwachsrate des Rechteckverdampfers 
(vgl. Kapitel 5.1, S. 35) ist hier TiN die dominierende Phase, welche dem Verbund 
seine (111)-Textur aufzwingt. Das zeigt sich in der absoluten Peakhöhe und der kaum 
ausmachbaren Verschiebung des (111)-Peaks gegenüber der CrN/TiN-Variante, wo 
der (200)-Peak zwischen den Peaks der Komponenten liegt.  
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Abbildung 6-9: Diffraktogramme von TiN/CrN-Nanolagenschicht, CrN/TiN-Nanolagenschicht bzw. Mehrlagenschicht 
Durch die TiN-Zwischenlagen wird bei der CrN/TiN-Mehrlagenschicht eine Vorzugs-
orientierung vermieden, und es gibt eine kristallografische Trennung zwischen den 
Einzellagen, welche dann als Schwachstellen im Verbund wirken. Es kommt zu Ab-
lösungen an den Lagenübergängen (Abbildung 6-10 links) und vorhandene Defekt-
strukturen werden nicht mehr eingebettet, sondern fallen nach der Beschichtung 
heraus (Abbildung 6-10 rechts). 
 
   
Abbildung 6-10: CrN/TiN-Nanolagenschicht mit TiN-Zwischenlagen mit Ausbrüchen am Lagenübergang (links) und herausgefal-
lenen Defekten (rechts) 
Günstig ist also eine Mischung von kohärenten und inkohärenten Grenzflächen im 
Nanolagenverbund, wie sie im CrN/TiN-Nanolagensystem auftritt (Abbildung 6-11). In 
den TEM-Aufnahmen lassen sich Kristallite erkennen, die über mehrere Zwischen-
lagen hindurchwachsen, dann aber auch wieder unterbrochen werden. Die Lagen-
dicke für das CrN/TiN-Nanolagensystem kann mit ca. 10 nm CrN und ca. 4 nm TiN 
angegeben werden. Im Nanolagenverbund erhöhen die kohärenten Bereiche die Här-
te und Festigkeit und stellen die Haftung zwischen den Schichtlagen sicher. Die in-
kohärenten Grenzflächen hingegen verhindern das Defektwachstum. Die ansonsten 
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stark kolumnare Struktur kann durch die Lagigkeit unterdrückt werden und bei höhe-
ren Vergrößerungen lassen sich die Lagengrenzen im Phasenkontrast gut erkennen. 
Auftretende Defekte werden am Wachstum gehindert. 
 
   
Abbildung 6-11: TEM- Aufnahmen einer CrN/TiN-Nanolagenschicht in unterschiedlichen Auflösungen 
TiN als Material für die Zwischenlagen ist aufgrund seines epitakischen Wachstums 
auf CrN und seiner starken, von CrN abweichenden Textur, besonders geeignet, um 
mittels Prozessführung verschiedene Wirkungen auf die „Grundschicht“ zu erzielen.  
 
Ein großer Teil der Ergebnisse zu den dicken, homogenen und nachbearbeitbaren 
CrN/TiN-Nanolagenschichten wurde in [91 bis 94] veröffentlicht. 
 
 
6.3 Anpassung des Verdampfers für die Herstellung von AlCrN 
Wie sich gezeigt hat, ist TiN ein geeignetes Zwischenlagenmaterial. Als 
„Grundschicht“ ist jedoch das CrN aufgrund seiner begrenzten mechanischen 
Eigenschaften nicht geeignet. Die Weiterentwicklung des CrN mit herausragenden 
mechanischen und thermischen Eigenschaften ist das AlCrN. Dieses kristallisiert bis 
ca. 70 at% Aluminium in der kubischen CrN-Struktur mit Aluminiumatomen auf den 
Chromplätzen des Kristallgitters. Bei höheren Aluminiumgehalten entsteht dann 
hexagonales AlN [56].  
AlCrN ist gegenüber CrN und TiN nur noch wenig elektrisch leitfähig (vgl. Abbildung 
3-12, S. 25). Somit beeinflusst die Streubeschichtung in der Kammer die Stabilität 
der Entladung. Der nahezu dielektrische Belag auf der Kammerwand, welche auch 
als Anode dient, führt zu verlängerten Elektronenwegen (Abbildung 6-12), wodurch 
auch die Plasmazusammensetzung über die Prozesszeit variiert. Ziel ist eine hohe 
und konstante Elektronendichte an der Kathodenoberfläche sicherzustellen, um 
hauptsächlich das in den Brennflecken verdampfte Material  zu ionisieren. Auf den 
verlängerten Elektronenwegen wird dann mehr Prozessgas angeregt, was zu Verän-
derungen in den Schichteigenschaften beispielsweise aufgrund der Sputterwirkung 
des Prozessgases führt. 
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Abbildung 6-12: Schematischer Aufbau der Beschichtungsanlage (links) und Elektronenwege zu Beginn (rechts, oben) und 
nach längerer Beschichtungszeit (rechts, unten) 
Naheliegend ist die Schaltung einer Ringanode um den Verdampfer (Abbildung 6-13 
links), wie sie vom Anlagenhersteller für den Rundverdampfer bereits umgesetzt 
wird. Diese erhöht die Elektronendichte auf der Kathodenoberfläche und erfordert 
gleichzeitig starke magnetische Felder am Verdampfer (vgl. Abbildung 5-3, S. 36 
rechts), um die Entladung in der Mitte der Kathode zu halten und auf eine Kreisbahn 
zu zwingen. Bei magnetischen Flussdichten bis 10 mT wird die Plasmaanregung 
durch die verlängerten Elektronenwege in der Nähe der Ringanode zusätzlich gestei-
gert.  
Bei der Herstellung von AlCrN mit hohem Aluminiumgehalt führt die schlecht 
elektrisch leitende Streubeschichtung auf dem auf Masse (entspricht Kammerwand) 
geschalteten Anodenring nach kurzer Beschichtungszeit jedoch ebenfalls zu einer 
Elektronenableitung über die Kammerwand und somit zu den verlängerten Elektro-
nenwegen (Abbildung 6-13 links). Dieser „Sprung“ des Elektronenstroms lässt sich 
in den Schichteigenschaften, hier dargestellt in Form einer Kalotte, direkt erkennen 
(Abbildung 6-13 rechts).  
 
        
Abbildung 6-13: Schematischer Aufbau der Beschichtungsanlage mit Ringanode - Elektronenwege zu Beginn (links, oben) und 






















UKathode (var.) UBIAS (konst.)
IKammer (var.)IRinganode (var.)
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Im Regelbetrieb ist das Absinken des Anodenstroms auch verbunden mit einer Zu-
nahme der Brennspannung (UKathode) (Abbildung 6-14). Die Ursache dafür ist einerseits 
der erhöhte Widerstand für die Elektronen beim Eintritt in die Anodenplatte als Folge 
der zunehmenden Schichtdicke der Streubeschichtung und andererseits die zuneh-
mende Strecke, die die Elektronen bis zur Kammerwand zurücklegen müssen. 
 
 
Abbildung 6-14: Verlauf von Brennspannung und Ringanodenstrom über die Beschichtungszeit einer 5 µm dicken Al70Cr30N-
Schicht (links) und verwendeter Verdampfer (rechts) 
Gemäß Stand der Technik ist dieses Problem ungelöst. Deshalb wurde eine neue, 
patentierte Lösung entwickelt, die durch Verwendung von aktiven Bereichen aus 
Grafit auf dem Anodenring (Abbildung 6-15 links) dieses Verhalten verhindert. Die 
hergestellten Schichten weisen bei sonst gleichen Herstellbedingungen eine gleich-
mäßige Homogenität über die Schichtdicke auf (Abbildung 6-15 rechts). Die Oberflä-
che ist glatter im Vergleich zu den mit Standardaufbau hergestellten Schichten und 
enthält auch weniger Poren. 
 
        
Abbildung 6-15: Schematischer Aufbau der Beschichtungsanlage mit Ringanode - Elektronenwege zu Beginn (links, oben) und 
nach längerer Beschichtungszeit (links, unten), Kalotte einer 5 µm Al70Cr30N-Schicht 
Die Betrachtung von Ringanodenstrom und Brennspannung bestätigt dieses positive 
Ergebnis. Mit den verwendeten Grafitanodenplatten (Abbildung 6-16) bleibt die 






IKathode = 100 A 
(konst.)
UBIAS (konst.)
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strom liegt zwischen 60 – 80 A und zeigt nur ein wenig ausgeprägtes Zeitverhalten. 
Dieses wird weiterhin von der Streubeschichtung verursacht. Abweichend zur Stan-
dardkonfiguration führt der hohe Energieumsatz auf den Grafitplatten zu einer Erhö-
hung der Temperatur der Platten und somit zu einer besseren elektrischen Leit-
fähigkeit des Grafits und zum teilweisen Verdampfen der Streuschicht (Selbstreini-
gungseffekt). Das anfängliche Ansteigen des Ringanodenstroms ist also Folge der 
Temperaturerhöhung und das leichte Absinken über die Beschichtungszeit hat seine 
Ursache in der zunehmenden Streuschichtdicke. 
Die allgemeine Verwendung von Grafitanoden für Arc-PVD-Prozesse ist mit dem Pa-
tent DE 10 2006 062 375 (Anordnung und Verfahren zur Entfernung von Verunreini-
gungen oder Modifizierung von Oberflächen von Substraten mittels elektrischer Bo-
genentladung) [95] eingeführt worden. Die Weiterentwicklung für die Herstellung 
von AlCrN-basierten Hartstoffschichten wurde im Patent DE 10 2010 034 321 (Ver-
fahren zur Herstellung einer Hartstoffbeschichtung auf metallischen, keramischen 
oder hartmetallischen Bauteilen sowie eine mit dem Verfahren hergestellte Hart-
stoffbeschichtung) [96] zusammengefasst. 
 
Abbildung 6-16: Verlauf von Brennspannung (UKathode) und Ringanodenstrom (IRinganode) über die Beschichtungszeit verschieden 
dicker Al70Cr30N-Schichten (links) und verwendeter Verdampfer mit Grafitanodenplatten (rechts) 
Mit dem durch die Grafitplatten verbesserten Verdampfer lässt sich AlCrN langzeit-
stabil in guter Qualität herstellen (Abbildung 6-17). Die kurzen Elektronenwege füh-
ren dabei zu einer erhöhten Elektronendichte im Bereich der Kathodenoberfläche, 
was wiederum zu einer erhöhten Einkopplung von Energie in den emittierten Metall-
dampf bzw. in das Metallplasma führt. 
 
  
Abbildung 6-17: 30 µm Al70Cr30N-Schicht hergestellt mit Standardkonfiguration (links) und mit Grafitanodenplatten (rechts) 
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6.4 Al70Cr30N 
AlCrN ist als ternäres System viel komplexer als TiN und CrN. Hier können beliebige 
Zusammensetzungen von Chrom und Aluminium auftreten, wobei sich Struktur und 
Eigenschaften stark verändern. In dieser Arbeit wurde ausschließlich das System mit 
einer Zusammensetzung von Aluminium zu Chrom von 70 zu 30 at% untersucht. 
Dieses befindet sich hinsichtlich des Aluminiumgehaltes an der oberen Grenze des 
Stabilitätsbereiches vom kubischen AlCrN. Hier werden in besonderem Maße struk-
turelle Effekte erwartet, die durch Veränderungen in den Abscheidebedingungen 
ausgelöst werden können. Die Röntgendiffraktogramme für verschiedene BIAS-




Abbildung 6-18: Röntgendiffraktogramme von Al70Cr30N-Schichten bei verschiedenen BIAS-Spannungen und 5 Pa N2 
Ohne BIAS-Spannung entsteht eine Schicht nahe am Gleichgewicht. Neben der ku-
bischen AlCrN-Phase liegt dort auch ein großer Anteil an hexagonalem AlN vor. Mit 
steigender BIAS-Spannung und damit steigender Ionenenergie wird die kubische 
Phase begünstigt und es sind keine Peaks der hexagonalen Phase zu erkennen. Eine 
deutliche Ausscheidung von hex-AlN ist ab eine BIAS-Spannung von 700 V auszu-
machen. Dort liegt die hexagonale neben der kubischen Phase vor. Deutlich ist auch 
die Verschiebung des c-(200)-Peaks bei ca. 44° zu sehen. Diese bleibt auch beim 
Auftreten von AlN-Ausscheidungen erhalten. Das deutet auch bei 900 V BIAS-
Spannung, trotz dabei stark glühender WC/Co-Probe, auf eine Temperatur bei der 
Schichtherstellung unterhalb der kritischen Temperatur von ca. 1000 °C hin, ab der 
eine nennenswerte Diffusion auftritt (vgl. Abbildung 3-23, S. 33). Deutlich zeigt sich 
auch eine konstante Verschiebung der hexagonalen (111)-Peaks. Ursache dafür ist 
die starke Gitterverzerrung des AlN nahe der Löslichkeitsgrenze von Aluminium in 
CrN (vgl. Abbildung 3-22, S. 33). 
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In der TEM-Aufnahme (Abbildung 6-19 links) zeigt sich eine moderat ausgeprägte 
Texturierung der bei 500 V hergestellten Al70Cr30N-Schicht. Im Beugungsbild 
(Abbildung 6-19 rechts) sind keine Reflexe der hexagonalen Phase vorhanden. 
 
 
Abbildung 6-19: TEM-Aufnahme (links) und Beugungsbild (nur Schichtbereich)(rechts) einer bei 500 V und 5 Pa N2 hergestell-
ten Al70Cr30N-Schicht  
Die Verschiebung der Peaks in Abbildung 6-18 sind auch teilweise durch innere 
Spannungen in den Schichten bedingt. Diese Eigenspannungen wurden für einige 
der hergestellten Schichten mit der Biegebalkenmethode bestimmt. Bei dieser 
Methode ist besonders darauf zu achten, dass nur die Werte von gleichen Schicht-
dicken in Relation gesetzt werden sollten. Mit Hilfe einiger Stützpunkte kann jedoch 
ein Eigenspannungsverlauf über die Schichtdicke bestimmt werden. Die Ursache für 
eine Schichtablösung ist im Normalfall nicht nur die Höhe der Eigenspannung 
sondern vor allem die in der Schicht gespeicherte Energie, welche der Fläche unter 
der Eigenspannungs-Schichtdicke-Kurve proportional ist.  
Die Messungen (Abbildung 6-20) bestätigen das geringe Eigenspannungsniveau von 
CrN. Durch die Modifikation des Rundverdampfers mit den Grafitanodenplatten wer-
den auch für Al70Cr30N sehr niedrige Eigenspannungswerte gemessen, die sogar un-
ter denen von CrN liegen. Die Einführung von homogenen TiN-Zwischenlagen in ei-
ner Al70Cr30N/TiN-Mehrlagenschicht  zeichnet sich durch noch geringere Eigen-
spannungen aus. Diese sinken unter das Niveau von Al70Cr30N, wobei mit steigender 
TiN-Zwischenlagendicke die Eigenspannung sogar noch weiter sinkt.  Obwohl TiN als 
monolithische Schicht besonders hohe Eigenspannungen aufweist, bewirkt es in 
Kombination mit Al70Cr30N in einem Mehrlagenverbund eine Absenkung der Eigen-
spannung auf so niedriges Niveau, dass sich damit dicke Schichten herstellen lassen.  
 
5 1/nm 
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Abbildung 6-20: Eigenspannungen von TiN, AlCrN und AlCrN/TiN- Multilagenschichten im Vergleich zu CrN, die in Klammern 
stehenden Angaben betreffen die Dicken der Einzellagen im System AlCrN/TiN; (1 µm / 0,1 µm) bedeutet: Al-
CrN/TiN Multilagenschicht mit Einzellagendicke AlCrN 1 µm und Einzellagendicke TiN 0,1 µm  
Auch im System AlCrN/TiN führt der alternierende Betrieb der beiden Verdampfer zu 





Um eine hohe Beschichtungsrate zu erreichen, ist ein kontinuierlicher Betrieb beider 
Verdampfer erforderlich. Analog zur CrN/TiN-Nanolagenschicht kommt es dabei zu 
einer teilweisen Durchmischung der Plasmaströme. Beim Einsatz eines Al70Cr30-
Rundverdampfers (ausgestattet mit Grafitanodenplatten) und dem Ti-
Rechteckverdampfer entstehen somit fließende Übergänge zwischen den Einzella-
gen, was durch die tiefenaufgelöste Augerelektronenspektroskopiemessung bestä-
tigt wird (Abbildung 6-21 links). Zusätzlich wird durch die Art der Substratrotation 
(Substrate in Sternhalter, Sternhalter rotieren auf Drehteller, 6zackige-Sterne werden 
pro Tellerumlauf 1/6 gedreht) eine überlagerte sechszählige Überstruktur, wie sie in 
der TEM-Aufnahme zu erkennen ist (Abbildung 6-21 rechts), erzeugt. 
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Abbildung 6-21: AES- Tiefenprofil (nur metallische Komponenten) und TEM- Analyse einer Al70Cr30N/TiN-Nanolagenschicht  
Bei der Beschichtung stellt sich eine Einzellagendicke von ca. 30 nm für Al70Cr30N 
und ca. 20 nm für TiN ein. Die Abscheiderate ist dabei mit über 15 µm/h in der ver-
wendeten Konfiguration sehr hoch (vgl. 8 µm/h bei CrN/TiN-Nanolagenschicht) und 
ermöglicht die produktive Herstellung dicker Schichten. Ursache für die höhere Rate 
ist die höhere Massenerosionsrate auf der hoch aluminiumhaltigen Kathode und der 
von 0,8 Pa auf 5 Pa erhöhte Prozessgasdruck, wodurch die Rücksputterate geringer 
ausfällt. 
In der TEM-Aufnahme (Abbildung 6-21 rechts) ist ein Wachstumsdefekt zu erkennen, 
welcher nicht weiterwächst und nach wenigen Lagenübergängen in den 
Lagenverbund eingebettet ist und zu keiner Erhöhung der Schichtrauheit führt. Die 
bereits im CrN/TiN-System gefundene Defektwachstumsunterdrückung funktioniert 
somit auch im Al70Cr30N/TiN-System. 
Die Schichtstruktur ist auch im Al70Cr30N/TiN-Nanolagensystem von der BIAS-
Spannung abhängig. Gegenüber Al70Cr30N ohne BIAS-Spannung (vgl. Abbildung 6-18 
S. 54) fällt auf, dass im Nanolagensystem keine hexagonale Phase zu finden ist. Der 
hohe TiN-Anteil stabilisiert hier die kubische Phase (Abbildung 6-22). Die 
ionenenergieinduzierte Ausscheidung von hexagonalem AlN tritt jedoch analog zu 
Al70Cr30N zwischen 600 und 700 V auf. Der kontinuierliche c-(200)-Peakshift zu 
höheren Winkeln tritt nur bis 600 V auf und kehrt sich danach um. Der kubische 
(111)-Peak befindet sich zwischen den theoretischen Positionen für die reinen 
Hartstoffe CrN und TiN und unterliegt keiner sichtbaren Verschiebung mit 
zunehmender BIAS-Spannung. Durch die starke Reduktion der Kristallitgröße infolge 
der AlN-Ausscheidungsbildung ab 600 V verbreitert sich der c-(111) deutlich und 
verliert an Intensität. Erwartungsgemäß sind die Peakhöhen gegenüber dem 
monolithischen Al70Cr30N reduziert. 
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Abbildung 6-22: Röntgendiffraktogramme von Al70Cr30N/TiN-Schichten bei verschiedenen BIAS-Spannungen und 5 Pa N2 
Der Eigenspannungsverlauf ist ebenso von der BIAS-Spannung abhängig, wie Abbil-
dung 6-23 (oben) zeigt. Es wird ein Anstieg der Eigenspannung bis zu einem Maxi-
mum von 4 GPa bei 100 V BIAS-Spannung, gefolgt von einem Abfall bis 1,5 GPa bei 
einer BIAS-Spannung von 400 V, beobachtet. Der anschließende erneute Anstieg der 
Eigenspannung korreliert mit einer ausgeprägten Veränderung in der Schichtzusam-
mensetzung (Abbildung 6-23 unten). Es kommt zu einem Anstieg des Aluminium-
gehaltes bei gleichzeitigem Absinken des Chromanteils. Dabei gibt es einen Sprung 
zwischen 500 V und 600 V. Das Verhalten ist ungewöhnlich, da Aluminium und 
Chrom von der gleichen Kathode emittiert werden. Eine Erklärung dafür könnte die 
Verschiebung des Gleichgewichts zwischen kubischer AlCrN-Matrix und den hexa-
gonalen AlN-Ausscheidungen sein. Diese Ausscheidungen verspannen das Gitter mit 
zunehmendem Anteil und erhöhen somit wieder die Eigenspannung der Schicht. 
Auch lässt sich ab 600 V der (100)-Peak von h-AlN in allen Diffraktogrammen 
(Abbildung 6-22) finden. 
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Abbildung 6-23: Verlauf von Eigenspannung und Elementkonzentration (nur Metalle) bei unterschiedlichen BIAS-Spannungen 
für 8 µm dicke Al70Cr30N/TiN-Schichten, hergestellt bei 5 Pa N2 
Die TEM-Aufnahme in Abbildung 6-24 links zeigt eine Schicht, die bei 500 V BIAS-
Spannung, also unterhalb des Sprungs in der Zusammensetzung, hergestellt wurde. 
Darin sind deutlich die Kristallite zu erkennen, die über die Zwischenlagen hinweg-
wachsen. Es kann also von einem hohen Anteil von epitaktischen Grenzflächen aus-
gegangen werden, die sich positiv auf die Integrität des Nanolagenverbundes aus-
wirken. Im Beugungsbild (Abbildung 6-24 rechts) lassen sich im Einklang mit den 
Ergebnissen der Röntgendiffraktometriemessung (vgl. Abbildung 6-22, S. 58) keine 
Reflexe der hexagonalen AlN-Phase finden. Auch stellt sich gegenüber der bei glei-
cher BIAS-Spannung und gleichem Druck hergestellten Al70Cr30N hergestellten (vgl. 
Abbildung 6-19, S. 55) eine feinkristallinere Struktur ein, die an den deutlich verwa-
schenen Ringen im Beugungsbild zu erkennen ist. 
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Abbildung 6-24: TEM-Aufnahme (links) und Beugungsbild (nur Schichtbereich)(rechts) einer bei 500 V und 5 Pa N2 hergestell-
ten Al70Cr30N/TiN-Schicht 
Ob es zur Unterbrechung des epitaktischen Wachstums an einer TiN-Zwischenlage 
kommt, hängt von deren Beschaffenheit ab. Es lassen sich Zwischenlagen finden, 
die einen sehr starken Bruch der Struktur bewirken und viele Zwischenlagen, die 
keinen sichtbaren Effekt auf das Wachstum haben (Abbildung 5 26 links). Im Ele-
mentmapping (Abbildung 6-25 rechts) finden sich, bedingt durch die sechszählige 
Rotation, verschieden ausgeprägte TiN-Zwischenlagen. Eine deutliche Wachstums-
unterbrechung findet bei den beiden TiN-Lagen statt, die fast 100 % Ti im Mapping 
zeigen (rote Markierungen). 
  
 
Abbildung 6-25: TEM-Aufnahme (links) und Elementmapping für Ti-Anteil [at%] bezogen auf die metallischen Komponenten 
einer bei 500 V und 5 Pa N2 hergestellten Al70Cr30N/TiN-Schicht (Balken 0 – 100 at% von links nach rechts) 
In der TEM-Übersichtsaufnahme in Abbildung 6-26 wird der mit zunehmender 
Schichtdicke sinkende Einfluss der TiN-Zwischenlagen bezüglich der Kristallitwachs-
tumsunterbrechnung (erkennbar an den Helligkeitssprüngen am Übergang zwischen 
den Einzellagen) deutlich. Ursache kann dabei die sinkende, effektive TiN-
Einzellagendicke in Folge der steigenden Schichtrauheit mit zunehmender Beschich-
tungsdauer sein.   
Das Bild kann zurzeit nicht angezeigt werden.
5 1/nm 
Substrat 
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Abbildung 6-26: TEM-Übersichtsaufnahme einer bei 500 V und 5 Pa N2 hergestellten Al70Cr30N/TiN-Schicht 
Diese Abhängigkeit lässt sich das auch an den Diffraktogrammen erkennen 
(Abbildung 6-27), die bei verschiedenen Schichtdicken aufgenommen wurden. Hier 
zeigt sich einer Verschiebung der Peaks für c-(111) und c-(200) mit zunehmender 




Abbildung 6-27: Röntgendiffraktogramme von Al70Cr30N/TiN-Schichten hergestellt bei 300 V BIAS-Spannung und 5 Pa N2 mit 
unterschiedlichen Schichtdicken 
Für eine effektive Unterdrückung des Wachstums der Kristallite im Nanolagenver-
bund auch bei höheren Schichtdicken müsste die Dicke der TiN-Einzellagen erhöht 
werden. Alternativ lässt sich das auch durch eine Dotierung der Schichten mit Si er-
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6.6 Siliziumdotiertes AlCrN/TiN 
Die Dotierung von AlCrN mit Silizium wird industriell bereits eingesetzt. Dabei wer-
den Mischkathoden aus Aluminium, Chrom und Silizium in verschiedenen Zusam-
mensetzungen verwendet. Der geringe Siliziumanteil (< 10 at%) führt beim Schicht-





Eine industriell eingesetzte Kathodenzusammensetzung ist AlCrSi 60/30/10 at%. 
Diese wird jetzt als Rundkathode in Kombination mit der Ti-Rechteckkathode bei 
sonst identischer Prozessführung wie bei Al70Cr30N/TiN verwendet. In den Diffrakto-
grammen in Abbildung 6-28 lässt sich der starke Einfluss des Siliziums auf die Struk-
tur erkennen. Gegenüber Al70Cr30N/TiN (vgl. Abbildung 6-22, S. 58) zeigen sich fla-
chere und breitere Peaks. Ohne BIAS-Spannung entsteht analog zum reinen 
Al70Cr30N hexagonales AlN, was durch die TiN-Zwischenlagen bei Al70Cr30N/TiN nicht 
der Fall ist. Auch ist h-AlN über den gesamten Bereich der BIAS-Spannung zu finden. 
  
   
Abbildung 6-28: Röntgendiffraktogramme von Al60Cr30Si10N/TiN-Schichten hergestellt bei verschiedenen BIAS-Spannungen 
und 5 Pa N2 
Durch die Kornwachstumsunterbrechung wird die Texturausbildung innerhalb der 
Al60Cr30Si10-Lagen unterdrückt (Abbildung 6-29 links). Die durch das Si3N4 wenig be-
einflussten TiN-Zwischenlagen wachsen in der für TiN typischen (111)-Orientierung 
auf. Der Anteil an kohärenten Grenzflächen ist in diesem Schichtverbund auf ein Mi-
nimum reduziert. Ursache dafür ist die Verschiebung des Phasengleichgewichts in-
nerhalb der Al60Cr30Si10-Lagen weg von der kubischen Phase hin zur stabileren hexa-
gonalen Phase. Das tritt auf, obwohl der Anteil der stabilisierenden Komponente 
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Chrom gegenüber Aluminium mit 1:2 (30:60 at%) höher ist als bei der Al70Cr30N/TiN-
Variante, wo sich ein Verhältnis von 1:2,33 (30:70 at%) ergibt. Das Beugungsbild zu 
der Al60Cr30Si10N/TiN-Nanolagenschicht (Abbildung 6-29 rechts) zeigt stark verwa-
schen Ringe, wobei hier auch Ringe des hexagonalen AlN zu erkennen sind. Die 
Struktur ist nahezu röntgenamorph, weshalb Messungen mit dem Röntgendiffrak-
tometer nur an besonders dicken Schichten (> 10 µm) verwertbare Ergebnisse lie-
fern.  
 
Abbildung 6-29: TEM-Aufnahme (links)(Substrat unten) und Beugungsbild (nur Schichtbereich)(rechts) einer bei 25 V und 2 Pa 
N2 hergestellten Al60Cr30Si10N/TiN-Schicht 
Das Silizium ist nahezu gleichmäßig über das Schichtvolumen verteilt (Abbildung 
6-30 links). Bereiche mit nur sehr geringen Siliziumgehalten finden sich jeweils in 




Abbildung 6-30: TEM-Aufnahme (links) und Elementmapping für Si- und Ti-Anteil [at%] bezogen auf die metallischen Kompo-
nenten einer bei 25 V und 2 Pa N2 hergestellten Al60Cr30Si10N/TiN-Schicht (Balken 0 – 100 at% von links nach 
rechts) 
Bei der gewählten BIAS-Spannung von 25 V wird nur eine geringe Unterdrückung 
des Wachstums von Defektstrukturen beobachtet (Abbildung 6-31 links). Die TiN-
Zwischenlagen decken die Defekte ab, reduzieren den Lagenversatz aber erst nach 
sehr vielen Übergängen. Die TiN-Bereiche wirken in diesen Bereichen auch weniger 
dicht als in der Ebene. Bei größeren Defekten sind die TiN-Lagen nicht mehr aus-
machbar. Die Defekte wachsen dann auch deutlich schneller als die restliche Schicht 
und stellen mit ihrer Grenzfläche zur homogenen Schicht eine Schwachstelle im 
Schichtverbund dar. 
Das Bild kann zurzeit nicht angezeigt werden.
Das Bild kann zurzeit nicht angezeigt werden.
5 1/nm 
Si [at%] Ti [at%] 
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Abbildung 6-31: TEM-Aufnahmen von Defektstrukturen einer bei 25 V und 2 Pa N2 hergestellten Al60Cr30Si10N/TiN-Schicht  
Essenziell für die Herstellung von dicken Schichten ist jedoch eine wirksame De-
fektwachstumsunterdrückung, wie sie bei der siliziumfreien Nanolagenschicht auf-
tritt. Dort ist eine ausreichend hohe BIAS-Spannung der Schlüssel dazu. Eine mit 
300 V hergestellte Al60Cr30Si10N/TiN-Schicht (Abbildung 6-32 links) zeigt ebenfalls die 
Unterdrückung des Defektwachstums. Nach einigen Lagenübergängen ist der initiale 
Defekt in die Schicht eingebettet und die Rauheit bleibt auch bei der hohen Schicht-
dicke von 10 µm gering. Im Gegensatz zu Abbildung 6-31 bleiben die TiN-
Zwischenlagen um den Defekt herum deutlich erkennbar (Abbildung 6-32 rechts). 
 
   
Abbildung 6-32: REM-Aufnahme einer 10 µm dicken Al60Cr30Si10N/TiN-Schichten hergestellt bei 300 V und 5 Pa N2; Übersicht 
(links) und Detailaufnahme eines metallischen Droplets (rechts) 
Bei Betrachtung der Eigenspannungen der monolithischen Hauptkomponenten 
AlxCry(Siz)N zeigt sich für die siliziumhaltigen Varianten ein abweichendes Verhalten 
im Vergleich zu Al70Cr30N. Statt der üblicherweise abfallenden Kurve der 
Eigenspannung mit zunehmender Schichtdicke werden für Al60Cr30Si10N auch bei 
dünnen Schichten geringe Eigenspannungswerte gemessen, die ein Maximum bei 
ca. 5 µm aufweisen. Der hohe Anteil an inkohärenten Grenzflächen (vgl. Abbildung 
6-31 links) und die feinkristalline Struktur von Al60Cr30Si10N bewirken eine geringere 
Eigenspannung im Vergleich zum siliziumfreien  Al70Cr30N (Abbildung 6-33). 
Durch Absenkung des Siliziumanteils in Al66Cr29Si5N kann von einer Erhöhung der 
Kristallitgröße und des Anteils an kohärenten Grenzflächen ausgegangen werden, 
wodurch sich das Eigenspannungsniveau gegenüber Al60Cr30Si10N erhöht. 
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Abbildung 6-33: Eigenspannung in Abhängigkeit der Schichtdicke für Al70Cr30N, Al60Cr30Si10N und Al66Cr29Si5N hergestellt bei 




Durch die Absenkung des Siliziumgehaltes mit der Kathode AlCrSi 66/29/5 at% lässt 
sich das Phasengleichgewicht in den Al66Cr29Si5N/TiN-Nanolagenschichten wieder in 
Richtung der kubischen Phase verschieben. Auch hier kann von einem Anstieg der 
Eigenspannungen gegenüber der Variante Al60Cr30Si10N/TiN ausgegangen werden.  
Bei gleichen Prozessbedingungen hergestellte Al66Cr29Si5N/TiN-Schichten zeigen 
wieder den ausgeprägten kubischen (200)-Peak (Abbildung 6-34). Bei niedrigen BIAS-
Spannungen ist kein Peak des hexagonalen AlN zu erkennen. Dieser wächst ab 
500 V analog zu Al70Cr30N/TiN mit zunehmender Spannung bei gleichzeitig abneh-
menden und sich verbreiternden Peak der kubischen (200)-Orientierung. 
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Abbildung 6-34: Röntgendiffraktogramme von Al66Cr29Si5N/TiN-Schichten hergestellt bei verschiedenen BIAS-Spannungen und 
5 Pa N2 
Die Einbettung von Defekten funktioniert bei der mit 300 V BIAS-Spannung herge-
stellten Schicht analog zur siliziumfreien Nanolagenschicht (Abbildung 6-35 rechts). 
Deutlich zu erkennen ist die hohe Anzahl von Titandroplets, die einen Großteil der 
Defekte ausmachen. Die TiN-Zwischenlagen sind weniger scharf ausgeprägt im Ver-
gleich zu der Variante mit 10 at% Silizium in der Kathode (Abbildung 6-35 links)(vgl. 
Abbildung 6-29, S. 63 links). 
 
   
Abbildung 6-35: TEM-Aufnahmen von Al66Cr29Si5N/TiN hergestellt bei 5 Pa N2 und einer BIAS-Spannung von 300 V (links) bzw. 
900 V (rechts) mit wirksamer Defektstruktureinbettung  
Im Al66Cr29Si5/TiN-Nanolagensystem wird hexagonales AlN über den gesamten Be-
reich der BIAS-Spannung gefunden, was auch durch die TEM-Beugungsbilder in Ab-
bildung 6-36 bestätigt wird. Mit Zunahme der BIAS-Spannung von 300 V auf 900 V 
werden die Ringe zunehmend verwaschener und es ist eine deutliche Verschiebung 
in Richtung zur hexagonalen Phase zu erkennen. 
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Abbildung 6-36: TEM-Beugungsbilder von Al66Cr29Si5N/TiN hergestellt bei 5 Pa N2 und einer BIAS-Spannung von 300 V (links) 
bzw. 900 V (rechts) 
Die Unterdrückung des stark texturierten Wachstums von TiN bleibt jedoch auch bei 
der höchsten verwendeten BIAS-Spannung von 900 V und dem damit verbundenen 
hohen Anteil von h-AlN erhalten. Unter hoher Vergrößerung im TEM (Abbildung 6-37) 
lassen sich vorzugsweise epitaktische Grenzflächen (fließende Übergänge) um die 
TiN-Lagen (weiße Markierungen) ausmachen. Diese sind bei 900 V (deutliche Hellig-
keitssprünge) weniger stark ausgeprägt (Abbildung 6-37 rechts).  
 
  




5 1/nm 5 1/nm 
50 nm 50 nm 
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6.7 Dicke AlCr(Si)N/TiN-Schichten 
6.7.1 Al70Cr30N/TiN 
Die Defekteinbettung bietet hervorragende Voraussetzungen, um dicke und homo-
gene Schichten herstellen zu können. Wie in den Vorversuchen herausgefunden 
wurde, muss dazu eine ausreichend hohe BIAS-Spannung verwendet werden. Auch 
zeigen die untersuchten Nanolagenschichten ein relativ geringes Eigenspannungs-
niveau, was die Herstellung dicker Schichten zulässt. Mit zunehmender Schichtdicke 
steigt auch die in der Schicht gespeicherte Energie, sodass es trotz geringer Eigen-
spannung zu Schichtausbrüchen kommen kann. Schichtoptimierungen müssen des-
halb das Ziel verfolgen, die Fläche unter der Kurve von Eigenspannung bezüglich der 
Schichtdicke möglichst gering zu halten. In Abbildung 6-38 ist dieser Verlauf für das 
monolithische Al70Cr30N und das Nanolagensystem Al70Cr30N/TiN dargestellt. Ursache 
für die hohen Eigenspannungswerte bei dünnen Schichten ist die feinkristalline 
Struktur zu Beginn des Schichtwachstums (vgl. TEM-Aufnahme Abbildung 6-26, 
S. 61). Mit zunehmender Schichtdicke wachsen dann auch größere Kristallite, die 
weniger Verspannung speichern (vgl. Diffraktogramme Abbildung 6-27, S. 61). Bei 
höheren Schichtdicken bleibt der Wert der Eigenspannung nahezu konstant. Die 
Al70Cr30N/TiN-Nanolagenschicht zeigt gegenüber Al70Cr30N einen schnelleren Abfall 
der Eigenspannung bei geringen Werten. Ab 20 µm Schichtdicke sind die Eigen-
spannungen für beide Schichtsysteme faktisch konstant.   
 
 
Abbildung 6-38: Verlauf der Eigenspannung in Abhängigkeit der Schichtdicke für bei 300 V und 5 Pa N2 hergestellte Al70Cr30N- 
und Al70Cr30N/TiN-Schichten 
Die tiefenaufgelöste Eindringhärtebestimmung ermöglicht neben den absoluten An-
gaben zu Eindringhärte HIT und Eindringmodul EIT auch Aussagen zum Tiefenverlauf 
der Werte. Die Messung an Al70Cr30N/TiN in Abbildung 6-39 zeigt einen deutlichen 
Einfluss der Schichtdicke auf die Messwerte. Bei der dünnen Schicht ist der Sub-
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strateinfluss bei EIT zu erkennen. Das verwendete Substrat hat einen E-Modul von 
ca. 600 GPa und auch die Messung nähert sich diesem Wert an. Bei der 50 µm di-
cken Schicht fällt dieser Anstieg viel geringer aus. Beim Vergleich der Härteverläufe 
zeigt sich eine etwas höhere Härte der dünneren Schicht. Dies deckt sich mit der 
erhöhten Eigenspannung bei dünnen Schichten (vgl. Abbildung 6-38, S. 68), die als 
ein Teil der Härte wirkt. Der Abfall der Härtewerte geht für die dünne Schicht in Rich-
tung der Härte des Hartmetallsubstrates. Bei der dicken Schicht wird ein konstanter 
Endwert von 29 GPa gemessen.  
 
 
Abbildung 6-39: Eindringhärte HIT und Eindringmodul EIT in Abhängigkeit der Eindringtiefe für 5 und 50 µm dicke Al70Cr30N/TiN-
Schichten hergestellt bei 30 V und 5 Pa N2 respektive 300 V und 5 Pa 
Der immer noch deutliche Anstieg der EIT -Kurve lässt sich mit der Morphologie der 
dicken Schichten erklären. Wie die REM-Aufnahme einer 80 µm dicken Al70Cr30N/TiN-
Schicht in Abbildung 6-40 zeigt, gibt es mit zunehmender Schichtdicke eine hohe 
Anzahl an gewachsenen Defektstrukturen. Diese gestörte Struktur verursacht die 
Abweichung vom idealen Verlauf.  
Der Übergang vom homogenen in den gestörten Bereich der Schicht liegt bei ca. 
15 µm und ist sehr klar abgegrenzt. Die entsprechende Grenzschichtdicke deckt sich 
sehr gut mit dem Übergangsbereich bei der Eigenspannung (vgl. Abbildung 6-38, 
S. 68), die erst stark abfällt und ab ca. 15 µm konstant bleibt. Das dann ausgeprägt 
texturierte und kolumnare Wachstum könnte den Verlauf der Eigenspannung und der 
Steifigkeit erklären.  
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Abbildung 6-40: Querschnitt einer 80 µm dicken Al70Cr30N/TiN-Nanolagenschicht mit einigen Defekten hergestellt bei 500 V 




Der hohe Anteil von Siliziumnitrid in den Al60Cr30Si10N/TiN-Schichten unterbindet das 
Wachstum von größeren Kristalliten. Im Vergleich zu Al70Cr30N/TiN wurde ein um 
150 GPa geringerer Eindringmodul gemessen (Abbildung 6-41). Die tiefenaufgelöste 
Messung zeigt dabei einen zu Al70Cr30N/TiN vergleichbaren Verlauf mit zunehmen-
dem Eindringmodulanstieg bei steigender Eindringtiefe. Die Eindringhärte hingegen 
ist nahezu konstant über den gesamten Eindringweg. Obwohl beide 
Al60Cr30Si10N/TiN-Schichten mit identischen Parametern (500 V, 5 Pa N2) hergestellt 
wurden, wird für die mit der doppelten Beschichtungszeit hergestellte Schicht mit 
27 GPa eine geringere Härte gemessen. Die beiden ca. 50 µm dicken Schichten zei-
gen trotz ihrer unterschiedlichen Zusammensetzung (Al70Cr30N/TiN und 
Al60Cr30Si10N/TiN) einen deckungsgleichen Verlauf der Eindringhärte HIT bei höheren 
Eindringtiefen. 
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Abbildung 6-41: Tiefenaufgelöste Eindringhärte HIT und Eindringmodul EIT für 45 und 80 µm dicke Al60Cr30Si10N/TiN-Schichten 
hergestellt bei 500 V und 5 Pa N2 im Vgl. zu 50 µm Al70Cr30N/TiN-Schicht hergestellt bei 300 V und 5 Pa N2 
Noch höhere Schichtdicken sind mit abgesenkter BIAS-Spannung herstellbar. Abbil-
dung 6-42 zeigt eine 130 µm dicke Al60Cr30Si10N/TiN-Schicht, die bei 25 V und 2 Pa N2 
hergestellt wurde. Dabei wird die geringere Ionenenergie durch den geringen Druck 
und somit weniger Verlusten der Teilchen auf dem Weg zum Substrat teilweise 
kompensiert. Trotz der hohen Schichtdicke entsteht eine homogene Schicht, ohne 
erkennbare Poren und Risse. Vorhandene Droplets werden eingebettet. 
 
 
Abbildung 6-42: Querschnitt einer 130 µm dicken Al60Cr30Si10N/TiN-Nanolagenschicht ohne Defekte hergestellt bei 25 V und 
2 Pa N2 
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Am Querschnitt der 130 µm dicken Al60Cr30Si10N/TiN-Schicht wurden die Eindringhär-
te und Eindringmodulverteilung untersucht. Die Messungen erfolgten in drei Reihen 
im Abstand von 20 µm, 50 µm und 80 µm vom Rand und die Werte des jeweiligen 
Randabstands wurden gemittelt. Die Werte zeigen eine gute Übereinstimmung für 
alle Messpunkte über die gesamte Querschnittfläche. HIT und EIT können somit im 
Schichtvolumen als annähernd homogen angesehen werden. Gegenüber den dünne-
ren Schichten (siehe Abbildung 6-41) ist der E-Modul vergleichbar, die Härte jedoch 
etwas geringer.  
 
 
Abbildung 6-43: Nanohärtemessung am Querschnitt einer 130 µm dicken Al60Cr30Si10N/TiN-Nanolagenschicht hergestellt bei 
25 V und 2 Pa N2 
Die Ursache für die geringere Härte liegt in den nicht epitaktisch angebundenen TiN-
Zwischenlagen (vgl. Abbildung 6-29, S. 63). Durch eine nachgelagerte Wärmebe-
handlung der Schichten (Anlassen) können Umordnungsvorgänge initiiert werden 
und die epitaktischen Grenzflächen nachträglich erzeugt werden. Eine Temperung  
bei 1000 °C für 1 h unter Vakuum hat nur einen geringen Einfluss auf die Schicht-
morphologie, wie die REM-Aufnahmen in Abbildung 6-44 zeigen. Einzig die Vertei-
lung der Titandroplets (helle Punkte) ist verändert. Diese sind jetzt gleichmäßiger 
verteilt und größer als in der ungeglühten Schicht. Die Diffusion von atomarem Titan 
zeigt sich auch deutlich in der titanreichen Lage auf der Oberfläche der wärmebe-
handelten Schicht.  
 
  
Abbildung 6-44: Querschnitt einer 100 µm dicken Al60Cr30Si10N/TiN-Nanolagenschicht hergestellt bei 25 V und 2 Pa N2 
as-deposited (links) und nach einer Wärmebehandlung (1000°C, 1 h, Vakuum) (rechts) 
Der Vergleich der Diffraktogramme vor und nach der Wärmebehandlung (Abbildung 
6-45) zeigt nur geringe Unterschiede. Es kommt durch den Temperatureinfluss zu 
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einer Ausformung und Verbreiterung der Peaks, was besonders bei ca. 37° auftritt. 
Dieser Peak gehört zur (111)-Orientierung der kubischen Phase, die maßgeblich 
durch TiN bestimmt wird. Die gemessene Eindringhärte der bei 1000°C wärmebe-
handelte Schicht zeigt eine erhöhte Härte, wie sie sonst nur mit höherer BIAS-
Spannung erreicht wird (vgl. Abbildung 6-41, S. 71). Der Eindringmodul wird durch 
den Temperatureinfluss nicht verändert. Bei einer Erhöhung der Wärmebehand-
lungstemperatur auf 1200 °C kommt es dann zu Zersetzungen in der Schicht. Deut-
lich wird die Auswärtsdiffusion von Titan, was an dem ausgeprägten Peak bei ca. 40° 
zu erkennen ist. Die Eindringhärte und der Eindringmodul der Schicht sinken auch bei 
der kürzeren Behandlungszeit von 0,5 h schon deutlich ab. 
 
 
Abbildung 6-45: Röntgendiffraktogramme einer 100 µm dicken Al60Cr30Si10N/TiN-Nanolagenschicht hergestellt bei 25 V und 
2 Pa N2 ungeglüht (as-deposited) und nach Wärmebehandlung bei unterschiedlichen Temperaturen 
 
 
6.7.3 Rauheit der Schichten 
Die Herstellbarkeit dicker, homogener Hartstoffschichten auf Basis des 
AlCr(Si)N/TiN-Nanolagensystems bis 130 µm konnte im Rahmen dieser Arbeit nach-
gewiesen werden. Die dicken Schichten weisen dabei eine erhöhte Rauheit auf. 
Dieses bekannte Verhalten wird schon bei üblichen Schichtdicken bis 20 µm deutlich 
und lässt sich auch mit dem beschriebenen Einebnungseffekt innerhalb des Nanola-
gensystems nicht vermeiden. In Abbildung 6-46 sind die Materialanteilskurven, auch 
Abbottkurven genannt, für die drei monolithischen Schichten Al70Cr30N, Al66Cr29Si5N 
und Al60Cr30Si10N, die als Basis für die dicken Schichten dienen, für verschiedene 
Schichtdicken zusammengestellt. Relevant sind dabei nur die Spitzen, weshalb nur 
die obersten zwei Prozent betrachtet werden. Al70Cr30N lässt sich in den technisch 
üblichen Dicken bis 5 µm in hervorragender Qualität abscheiden. Bei höherer 
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Schichtdicke steigt die Rauheit dann überdurchschnittlich stark an. Ursache dafür 
kann die starke Texturierung der Schicht sein, die in der Ausprägung mit steigender 
Dicke noch zunimmt. Aus diesem Grund ist der Verlauf der 15 µm dicken Al70Cr30N-
Schicht nicht dargestellt. Im Al66Cr29Si5N-System können schon deutliche Fortschritte 
bei dickeren Schichten nachgewiesen werden. Dünne Schichten bis 5 µm sind ver-
gleichbar glatt, aber die Zunahme der Rauheit mit zunehmender Schichtdicke fällt 
viel geringer aus als bei Al70Cr30N. Noch deutlicher wird der Einfluss von Silizium auf 
die Schichtrauheit bei Al60Cr30Si10N. Hier zeigt sich ein fast deckungsgleicher Verlauf 
der Kurven, wobei nur die Höhe der Spitzen mit der Schichtdicke zunimmt. Diese 
Rauspitzen betreffen nur noch 0,1 % der Schichtoberfläche, was auch deren nach-
trägliche Entfernung stark vereinfacht. 
 
 
Abbildung 6-46: Vergleich der Materialanteilskurven (0 – 2 %) in Abh. der Dicke für monolithische Al70Cr30N-, Al66Cr29Si5N- und 
Al60Cr30Si10N-Schichten, hergestellt bei 300 V und 5 Pa N2 
Besonders deutlich wird der Einfluss der TiN-Zwischenlagen auf die Rauheit der 
Schichten bei Al70Cr30N/TiN (Abbildung 6-47). 50 µm dicke Al70Cr30N sind besonders 
rau, was sich auch nicht mehr nur auf die einzelnen Rauspitzen zurückführen lässt. 
Die TiN-Zwischenlagen, mit ihrer textur- und defektwachstumsunterdrückenden Wir-
kung, senken die Rauheit des Al70Cr30N/TiN-Nanolagenverbundes drastisch ab. Be-
sonders die Rauheitszunahme mit steigender Schichtdicke fällt deutlich geringer aus. 
Die Rauheit wird auch bei dicken Schichten wieder durch wenige Rauspitzen auf ei-
ner relativ kleinen Schichtfläche bestimmt.  
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Abbildung 6-47: Vergleich der Materialanteilskurven (0 – 2 %) in Abhängigkeit der Dicke für monolithisches Al70Cr30N und 
nanolagiges Al70Cr30N/TiN, hergestellt bei 300 V und 5 Pa N2 
Zusätzlich lassen sich in den untersuchten Nanolagensystemen die von der BIAS-
Spannung induzierten Effekte auf die Phasenzusammensetzung zur gezielten Sen-
kung der Rauheit nutzen (Abbildung 6-48). Dazu wird in regelmäßigen Abständen die 
BIAS-Spannung von 300 V auf 900 V erhöht, was zu einer Verschiebung der 
Schichtstruktur in Richtung der hexagonalen Phase führt. Beim monolithischen 
Al70Cr30N-System steigt die Rauheit durch die zeitweise erhöhte Ionenenergie weiter 
an. Für Al70Cr30N/TiN wird bei einem Abstand zwischen den BIAS-Erhöhungen von 
5 µm Schichtdicke eine minimale Senkung der Rauheit gemessen. Eine Verdopplung 
der Zwischenschritte (entspricht aller 2,5 µm Schichtdicke) verkleinert die verblie-
benden Rauspitzen hinsichtlich Höhe und eingenommener Fläche dann deutlich. Bei 
den siliziumhaltigen Nanolagensystemen zeigt sich ein mit Al70Cr30N/TiN vergleichba-
rer Verlauf der Kurven. Eine Erhöhung der Zwischenschrittanzahl sollte hier ebenfalls 
deutliche Rauheitssenkungen ermöglichen.  
Die Beschichtungsrate wird durch die Zwischenschritte mit erhöhter BIAS-Spannung 
nicht negativ beeinflusst, wodurch sich diese Maßnahme wegen ihrer einfachen In-
tegrierbarkeit in den Beschichtungsprozess zur Verringerung der Rauheit bei den Na-
nolagenschichten besonders anbietet.    
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Abbildung 6-48: Vergleich der Materialanteilskurven (0 – 2 %) für 50 µm dicke Al70Cr30N-, Al70Cr30N/TiN-, Al60Cr30Si10N/TiN- und 
Al66Cr19Si5N/TiN, hergestellt bei 300 V und 5 Pa N2 mit Zwischenschritten (900 V, 1,2 min) aller 5 µm bzw. aller 
2,5 µm Schichtdicke 
 
6.7.4 Schwelllastermüdungsprüfung zum Nachweis der Schichteignung 
Auch dicke Schichten bis 100 µm können nicht die makroskopischen Eigenschaften 
des Substratmaterials verändern. Die Schicht spielt ihre Vorteile in der mikroskopi-
schen Wechselwirkung mit dem Gegenkörper aus. Vor allem die Verformbarkeit ist 
bei den harten Schichten gering. Eine Verformung des Substratmaterials bewirkt 
starke Spannungen in der Schicht, die zu deren Zerstörung führen kann. Zur Be-
stimmung des Einflusses von Schichten auf das Substratverhalten wurde ein Model-
test herangezogen. Es handelt sich um eine Kugel-„beschichtete“ Platte-Anordnung 
unter zyklischer Beanspruchung. Die Prüfung erfolgt bei unterschiedlichen Lasten 
und fester Schwingspielzahl N. Bestimmt wird die Flächenpressung über den ver-
bliebenen Eindruck, welcher mittels einer Topografieaufnahme mit dem Weißlichtin-
terferometer ermittelt wird. Die Durchführung der Tests im Schwelllastbereich ver-
kürzt gegenüber Prüfung mit vollständiger Entlastung die Prüfzeit. Abgesehen von 
der zyklischen Ausführung der Tests entspricht der Ablauf annähernd dem der klas-
sischen Härtemessung. Die Messungen am unbeschichteten Substrat in Abbildung 
6-49 zeigen deshalb auch einen sinkenden Wert mit zunehmender Last. Dieser ist in 
der Härtemessung als „Indentation-Size-Effekt“ bekannt. Kommt jetzt eine dünne 
Schicht hinzu, wie das Beispiel von TiN zeigt, kommt es zu höheren Flächenpres-
sungen aufgrund der harten und steifen Schicht. Mit Zunahme der Schichtdicke wird 
der Effekt noch verstärkt und die ertragbare Flächenpressung steigt weiter an.  
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Abbildung 6-49: Prüflastabhängige Flächenpressung mit 10 mm WC/Co-Kugel für Substrat (1.2367 gehärtet), 2 µm TiN (200 V, 
0,8 Pa N2) mit HIT = 26 ± 1 GPa und EIT = 425 ± 13 GPa und 8 µm Al66Ti33N (30 V, 5 Pa N2) mit 
HIT = 23 ± 1 GPa und EIT = 319 ± 12 GPa 
Die Schicht reduziert das Einsinken der Kugel in den Schicht-Substrat-Verbund, da 
diese gegenüber dem Substrat eine viel höhere Flächenpressung erträgt und durch 
die höhere Steifigkeit die Last auf einen größeren Substratbereich verteilt. Mit Zu-
nahme der Schwingspielzahl nähern sich die Werte wieder der unbeschichteten Va-
riante an. Ursache ist hier die Ermüdung des Substratmaterials, welche bereits bei 
Spannungen unterhalb der Elastizitätsgrenze auftritt. Die Schwingspielzahl sollte so-
mit auf werkzeugübliche Arbeitsschritte von 104 bis 107 festgelegt werden. Für sehr 
hohe Prüflasten wird ein Verhalten des beschichteten Substrates analog zum 
Grundwerkstoff beobachtet. Die hohe Eindringtiefe der Kugel verursacht vor allem 
bei dicken Schichten ein hohe Zugspannung an den Rändern des Eindrucks, was zu 
Spannungsrissen senkrecht zum Substrat führen kann (Abbildung 6-50). 
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Abbildung 6-50: Spannungsrisse am Umfang bei einer 60 µm dicken Al70Cr30N/TiN-Schicht geprüft bei 2100 N und N = 10000 
(vgl. Abbildung 6-51 blau) 
Nanolagenschichten zeigen gegenüber den stark texturierten, monolithischen 
Schichten meist eine bessere Verformbarkeit. Für eine 10 µm dicke Al70Cr30N/TiN-
Schicht wird gegenüber dem monolithischen Al66Ti33N (vgl. Abbildung 6-49, S. 77) bei 
gleicher Schwingspielzahl von N = 10000 ein flacheren Verlauf (Abbildung 6-51) ge-
messen. Mit zunehmender Schichtdicke ist jedoch ein kontinuierliches Absinken der 
Flächenpressung zu beobachten. Eine nachträglich durchgeführte Härtemessung am 
Querschnitt der Substrate zeigt eine abnehmende Härte mit zunehmender Beschich-
tungszeit. Die Ausgangshärte von 695 ± 24 HV0,1 wird hier nicht mehr erreicht, da 
der Warmarbeitsstahl durch die Energieeinkopplung infolge der hohen BIAS-
Spannung zunehmend weicher wird. Dabei nimmt die Eindringtiefe der Kugel deut-
lich zu. Der flachere Kurvenverlauf bei der Flächenpressung der 60 µm dicken 
Al70Cr30N/TiN-Schicht deutet auf ein Verhalten des Verbundes hin, welches dem rei-
nen Substrat entspricht (vgl. Abbildung 6-49, S. 77). Die größere Beanspruchung im 
Randbereich der Kugeleindrücke erhöht hier die Gefahr von Spannungsrissen wie sie 
in Abbildung 6-50 für die 60 µm dicke Al70Cr30N/TiN-Schicht für eine Prüflast von 
2100 N dokumentiert sind. 
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Abbildung 6-51: Prüflastabhängige Flächenpressung mit 10 mm WC/Co-Kugel für Substrat (1.2367 gehärtet) mit 10, 30 und 
60 µm Al70Cr30N/TiN (300 V, 5 Pa N2)  mit HIT =  29 ± 1 GPa und EIT  =  472 ± 36 GPa 
Abhilfe für das Temperaturproblem schafft hier die Verwendung des Al60Cr30Si10N/TiN 
bei 25 V und 2 Pa N2, wobei der Verlauf für alle Schichtdicken annähernd identisch 
ist. Der für einen Hartstoff geringe E-Modul von EIT  =  309 ± 30 GPa sorgt für gerin-
ge Spannungen auch in umgeformten Bereichen des Schicht-Substrat-Verbundes 
und daraus folgend zu einer hohen Langzeitstabilität des Verbundes.  
 
 
Abbildung 6-52: Prüflastabhängige Flächenpressung mit 10 mm WC/Co-Kugel für Substrat (1.2367 gehärtet) mit 10, 25 und 
50 µm Al60Cr30Si10N/TiN (25 V, 2 Pa N2)  mit HIT  =  26 ± 3 GPa und EIT  =  309 ± 30 GPa 
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6.8 Effekte der BIAS-Spannung bei den AlCrN-basierten Nanola-
genschichten 
Die in dieser Arbeit entwickelten AlCrN-basierten Nanolagenschichten unterscheiden 
sich in ihrem Verhalten stark von den binären Hartstoffen wie beispielsweise dem 
CrN. Das zeigt sich besonders deutlich an der Beschichtungsrate (Abbildung 6-53). 
Erwartungsgemäß sinkt bei leitfähigen einphasigen Hartstoffen die Beschichtungsra-
te fast linear mit zunehmender BIAS-Spannung [97 bis 100]. Dabei ist die sinkende 
Rate von der stärkeren Rücksputterung infolge der höheren Ionenenergie verursacht. 
CrN folgt als gut elektrisch leitender Hartstoff exakt diesem Verlauf. Die Rücksput-
terrate steigt linear an und bei 700 V BIAS-Spannung wächst keine Schicht mehr auf.  
In mehrphasigen Schichten können die Rücksputterraten der einzelnen Phasen un-
terschiedlich sein und sich somit das Gleichgewicht zwischen den Phasen verschie-
ben. Das ternäre Al70Cr30N zeigt einen linearen Abfall der Beschichtungsrate nur bis 
300 V. In diesem Spannungsbereich ist das Hartstoffsystem quasi einphasig. Bei 
höheren BIAS-Spannungen wird bei Al70Cr30N dann ein abweichendes Verhalten be-
obachtet, da der Hartstoff auf die erhöhte Ionenenergie mit einer Phasenseparierung 
reagiert.  Aus der kubischen Matrix fällt hexagonales AlN aus und das System wird 
mehrphasig (vgl. Abbildung 6-18, S. 54). Ab 500 V wird kein Absinken der Beschich-
tungsrate mehr beobachtet. Ursache dafür sind die elektrischen Eigenschaften des 
hexagonalen AlN, welches ein gutes Dielektrikum darstellt und somit die relativ gut 
elektrisch leitende kubische AlCrN-Phase vor weiterem Ionenbeschuss schützt. 
 
 
Abbildung 6-53: Beschichtungsrate von CrN, Al70Cr30N, Al70Cr30N/TiN, Al60Cr30Si10N/TiN und Al66Cr29Si5N/TiN in Abhängigkeit 
von der BIAS-Spannung (1 h entspricht 200 Ah) 
Für die untersuchten Nanolagensystem in Abbildung 6-53 ist ein analoger Verlauf zu 
beobachten. Dabei kommt es beispielsweise für Al70Cr30N/TiN zu einem linearen Ab-
fall für den Bereich der Quasi-Einphasigkeit bis 500 V und danach zu einem nicht 
weiteren Absinken der Beschichtungsrate. Der geringere Abfall im linearen Bereich 
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gegenüber CrN ist auf die geringere elektrische Leitfähigkeit der Nanolagenschicht 
zurückzuführen. Die hoch dotierte Al60Cr30Si10N/TiN-Schicht ist im gesamten Bereich 
mehrphasig und zeigt einen annähern linearen Verlauf. Der hohe AlN-Anteil führt zu 
einem flacheren Abfall der Beschichtungsrate. Al66Cr29Si5N/TiN kombiniert das Ver-
halten der beiden Nanolagensysteme und zeigt den geringsten Anstieg und eine 
nicht weiter absinkende Beschichtungsrate ab 500 V BIAS-Spannung. 
 
Die Phasenseparierung ist der Schlüssel zum Verständnis des Schichtverhaltens. 
Deutlich erkennbar ist der Effekt am Verhältnis von Aluminium zu Chrom in der 
Schicht. Die AlN-Ausscheidungen führen zu einem steigenden Anteil von Aluminium 
in der Schicht, obwohl sich die zur Schichtbildung bereitgestellten Verhältnisse der 
Komponenten von der Plasmaquelle nicht ändern. Ursache dafür ist die viel höhere 
Rücksputterrate der kubischen Phase gegenüber des Dielektrikums AlN. Ohne Ver-
wendung einer BIAS-Spannung wird eine 1:1-Abbildung der Kathodenzusammenset-
zung beobachtet (Abbildung 6-54).  
 
 
Abbildung 6-54: Al/Cr-Verhältnis für Al70Cr30N, Al70Cr30N /TiN, Al60Cr30Si10N/TiN und Al66Cr29Si5N/TiN in Abhängigkeit der BIAS-
Spannung für bei 5 Pa N2 hergestellte Schichten (Messung mit EDX auf der Schichtoberfläche) 
Für Al70Cr30N/TiN (rote Markierungen) ist dann ein Absinken des Aluminiumanteils bis 
500 V zu beobachten. Es entsteht ein Einlagerungsmischkristall mit zunehmender 
Gitterverspannung. Ab 600 V kommt es zur deutlichen Ausscheidung von hexagona-
lem AlN (vgl. Abbildung 6-22, S. 58) und damit zu einem ausgeprägten Sprung im 
Al/Cr-Verhältnis. Bei Al70Cr30N (schwarze Markierungen), also ohne die TiN-
Zwischenlagen, ist der Sprung ebenso vorhanden, jedoch weniger abrupt. Ursache 
dafür ist die fehlende Stabilisierungswirkung des TiN auf den Schichtverbund. 
Al60Cr30Si10N/TiN (grüne Markierungen) zeigt einen leichten Anstieg, der mit höherer 
BIAS-Spannung etwas zunimmt. Hierbei bewirkt das von Beginn an ausfallende AlN 
(vgl. Abbildung 6-28, S. 62) die Stetigkeit im Verlauf.  Al66Cr29Si5N/TiN (blaue Markie-
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rungen) kombiniert den positiven Anstieg durch die Siliziumdotierung und den 
Sprung bei 500 V. Gegenüber den siliziumfreien Schichten ist der Verlauf auch hier 
stetig.  
 
Im Vergleich der TEM-Beugungsbilder für Al70Cr30N /TiN und Al66Cr29Si5N/TiN in Ab-
bildung 6-55 (links) lassen sich für „geringe“ BIAS-Spannungen deshalb nur geringe 
Unterschiede in der kubischen Phase finden. Das deutet darauf hin, dass die Kristal-
litgröße durch die TiN-Zwischenlagen und nicht durch die AlN-Ausscheidungen be-
stimmt wird. Bei höherer BIAS-Spannung und stark erhöhtem Aluminium- und dem-
entsprechend hohem AlN-Anteil zeigt die siliziumhaltige Variante dann eine fast 
amorphe Struktur. Für Al70Cr30N/TiN wird ein identisches Verhalten erwartet, da die 




Abbildung 6-55: Al/Cr-Verhältnis Al70Cr30N /TiN und Al66Cr29Si5N/TiN in Abhängigkeit der BIAS-Spannung für bei 5 Pa N2 herge-
stellte Schichten (Messung mit EDX auf der Schichtoberfläche)(rechts) und dazugehörige TEM-
Beugungsbilder für Al70Cr30N /TiN (links, unten) und Al66Cr29Si5N/TiN 300 V (links, links oben) und 900 V (links, 
rechts oben) 
 
6.9 Kontureffekte bei den AlCrN-basierten Nanolagenschichten 
Die Einebnung der Defekte, wie sie für alle untersuchten Nanolagenschichten beo-
bachtet wurde, ist eine Folge dieses nichtlinearen Verhaltens, welches deutlich bei 
BIAS-Spannungen ab 100 V auftritt. Besonders gut lässt sich der Defekteinbettungs-
effekt an komplexen Konturen erklären. Dazu wurde ein Fräser Ø 12 mm mit einer 
5 µm dicken Al66Cr29Si5/TiN-Schicht versehen. Verwendet wurde eine BIAS-Spannung 
von 500 V, was dem Ende des linearen Verlaufs im Al/Cr-Verhältnis entspricht (vgl. 
Abbildung 6-55 rechts). Bei Betrachtung des Fräserquerschnitts (Abbildung 6-56 
links) lassen sich verschiedene Bereiche mit unterschiedlicher Schichtwachstums-
charakteristik finden. In konkaven Bereichen bildet die Schicht die Oberfläche 1:1 ab. 
Im moderat konvexen Bereich wirkt die Einebnung der Schicht und deren Oberfläche 
ist glatter als das Werkzeugsubstrat darunter. An stark konvexen Übergängen kann 
sogar eine Verschiebung der Kante bei gleichzeitiger Abnahme des Schneidkanten-
radius beobachtet werden.  
5 1/nm 
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Wird jetzt das Al/Cr-Verhältnis der drei Bereiche mit dem Al/Cr-Verhältnis bei variier-
ter BIAS-Spannung korreliert (Abbildung 6-56 rechts), zeigen sich Al/Cr-Verhältnisse, 
die unterschiedlichen Spannungen entsprechen. Hier wird deutlich, dass die BIAS-
Spannung zwar der globale Parameter ist, jedoch dessen Wirkung, die Ausbildung 
des elektrischen Feldes, abhängig von der Geometrie ist. Entsprechend der Mes-
sungen auf Flachproben (vgl. Abbildung 6-54, S. 81) lassen sich für die drei Bereiche 
„effektive BIAS-Spannungen“ für den konkaven Bereich von 200 V, für den moderat 
konvexen Bereich von 550 V und für die Schneidkante von 900 V ablesen.  
 
 
Abbildung 6-56: 5 µm Al66Cr29Si5/TiN auf Werkzeug Ø 12 hergestellt bei 500 V und 5 Pa N2 (links) und Al-Cr-Verhältnis korreliert 
mit dem von der BIAS-Spannung abhängigen Verlauf gemessen an Flachproben (vgl. Abbildung 6-54, 
S.81)(rechts) 
Mit geringem Aufwand lässt sich dieser Effekt mittels EDX-Linescan nachweisen 
(Abbildung 6-57). Auch hier steigt der Aluminiumanteil mit Annäherung an die 
Schneidkante deutlich an, wobei der Chromanteil moderat abnimmt und der 
Wolframanteil vom Substrat konstant bleibt. Das deutet auf eine konstante 
Schichtdicke auch an der Schneidkante hin. 
 
Abbildung 6-57: EDX-Linescan auf WC/Co-Stichel mit 3,5 µm Al70Cr30N/TiN-Schicht hergestellt bei 500 V und 7 Pa N2 
500 V 
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Die Defekteinbettung an Flachproben geschieht rechtwinklig zur Substratoberfläche 
(Abbildung 6-58). Das entspricht der Ioneneinfallsrichtung bedingt durch die oberflä-
chenparallelen Äquipotenziallinien des elektrischen Feldes. Die Krümmung der Feld-
linien an konvexen Bereichen bewirkt eine Abweichung davon. Die Beschleunigung 
der Ionen geschieht in Richtung des Normalenvektors der Äquipotenzialfläche und 




Abbildung 6-58: Defekteinbettung (links) und feldabhängige Ioneneinfallsrichtung an scharfen Kanten (rechts) 
Dieser sich verändernde Einfallswinkel der Ionen bewirkt somit eine sich ändernde 
Richtung der Defekteinbettung, wie in Abbildung 6-59 zu erkennen ist. Die durch die 
Feldkrümmung bedingte Verschiebung aus der oberflächenparallelen Defekteinbet-
tung lässt sich bereits einige hundert Mikrometer abseits der scharfen Kante finden. 
Die Kante selbst wirkt als Strukturdefekt und wird „eingebettet“, was wiederum zu 
einer noch schärferen Schneidkante führt. Dieser Kantenschärfungseffekt kann 
durch eine reduzierte BIAS-Spannung vermindert werden. Bei sehr geringen Span-
nungen wird dann eine 1:1-Abbildung der Schneidkante mit der bekannten Erhöhung 
des Schneidkantenradius erreicht.  
Mit diesem speziellen Effekt bei der Beschichtung lassen sich mit dem verwendeten 
Nanolagensystem anwendungsspezifisch definierte Schneidkantenradien erzeugen. 
Für diesen Ansatz sind Schutzrechte mit dem Patent DE 10 2011 108 088 (Werkzeug 




Abbildung 6-59: Kante einer 5 µm dicken Al66Cr29Si5/TiN-Schicht hergestellt bei 900 V und 5 Pa N2 (rechts) und mit Abstand zur 
Kante von ca. 200 µm (links) und ca. 100 µm (Mitte) 
An den Funktionsflächen von beschichteten Werkzeugen, beispielsweise an 
Schneidkanten, herrschen somit feldbedingt andere Verhältnisse vor. Das hat auch 
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften in diesem Bereich. Durch die Kenntnis 
der „effektiven BIAS-Spannung“ können die an Flachproben gewonnenen Daten für 
die Eindringhärte und den Eindringmodul herangezogen werden (Abbildung 6-60). 
Dort wird eine ausgeprägte Abhängigkeit für HIT und EIT von der BIAS-Spannung ge-
funden. Die ohne BIAS hergestellten Schichten kristallisieren dabei in deren Gleich-
gewichtsstruktur (vgl. Abbildung 6-27, S. 61, Abbildung 6-28, S. 62 und Abbildung 
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6-34, S. 66) und sind dementsprechend relativ weich. Mit steigender BIAS-Spannung 
wird bei 100 – 200 V der Maximalwert der Härte erreicht. Sehr deutlich zeigt sich 
dabei die Korrelation mit der Eigenspannung (vgl. Abbildung 6-23, S. 59 für 
Al70Cr30N/TiN). Die hohe Härte in diesem Bereich der BIAS-Spannung ist mit der 
höchsten Eigenspannung im Schichtsystem verbunden. Für Al70Cr30N/TiN schließt 
sich ein Bereich konstanter Härte bis zum Sprungpunkt im Al/Cr-Verhältnis bei 500 V 
(vgl. Abbildung 6-54, S.81) an. Zu höheren BIAS-Spannungen kommt es dann zu ei-
nem Abfall der Härte- und E-Modulwerte. Dieser Abfall ist für die Al66Cr29Si5N/TiN 
weniger deutlich und die Härte liegt bei 800 V BIAS-Spannung noch bei 30 GPa. 
 
 
Abbildung 6-60: Eindringhärte HIT und Eindringmodul EIT in Abhängigkeit der BIAS-Spannung für Al70Cr30N/TiN, 
Al60Cr30Si10N/TiN und Al66Cr29Si5N/TiN 
Al60Cr30Si10N/TiN zeichnet sich durch eine etwas geringere Härte im Gegensatz zur 
Variante mit 5 at% Silizium aus. Deutlich niedriger sind hingegen die gemessenen 
Werte für den E-Modul. Die Verschleißbeständigkeit von Hartstoffschichten wurde in 
[101, 102] untersucht und eine Korrelation zu 𝐻𝐼𝐼
3 𝐸𝐼𝐼
2⁄  gefunden. Das Verhältnis von 
Eindringhärte zu Eindringmodul spielt dabei eine entscheidende Rolle, wobei die 
Härte möglichst hoch sein soll, um die Abrasionsbeständigkeit zu steigern und der E-
Modul soll ausreichend niedrig sein, um eine hohe Rückfederrate (elastic recovery) 
zu erreichen, die sich positiv auf die Zerrüttungsneigung der harten Schichten 
auswirkt. In der Zusammenstellung in Abbildung 6-61 zeigt sich der Vorteil der 
Kombination von hoher Härte und geringem E-Modul für Al60Cr30Si10N/TiN durch hohe 
Werte für 𝐻𝐼𝐼
3 𝐸𝐼𝐼
2 ⁄  besonders deutlich. Die Al66Cr29Si5N/TiN-Nanolagenschichten 
erzielen bei identischen Herstellungsbedingungen eine gegenüber Al70Cr30N/TiN 
erhöhten 𝐻𝐼𝐼
3 𝐸𝐼𝐼
2 ⁄ -Faktor. Hervorzuheben ist auch der hohe Wert von Al66Cr29Si5N/TiN  
ohne die Verwendung einer BIAS-Spannung. Dieser liegt mit 0,17 auf dem Niveau 
der siliziumfreien Variante, zeichnet sich jedoch durch eine sehr geringe Eigen-
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spannung aus. Beides erleichtert in hohem Maße die gleichmäßige und 
eigenschaftshomogene Beschichtung komplexer Substrate. 
 
 
Abbildung 6-61: 𝐻𝐼𝐼3 𝐸𝐼𝐼2⁄  in Abhängigkeit der BIAS-Spannung für Al70Cr30N/TiN, Al60Cr30Si10N/TiN und Al66Cr29Si5N/TiN 
 
Ein großer Teil der Ergebnisse zu den AlCrN-basierten Nanolagenschichten wurden 
in  [91, 92, 103, 104] veröffentlicht. 
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7 Zusammenfassung und Ausblick 
Die Herstellung von Hartstoffbeschichtungen mit der im Vergleich zu üblichen 
Schichten erheblich höherer Schichtdicke stellt besondere Anforderungen an 
Schichtarchitektur und Abscheidetechnologie. Die wichtigsten Aspekte sind dabei 
die Beherrschung des Defektwachstums, die Einstellung des Eigen-
spannungsniveaus und die Kompensation von Einflüssen der Substratgeometrie auf 
die Schichteigenschaften. Mit dem siliziumdotierten AlCrN/TiN in einer Nano-
lagenstruktur konnte ein Schichtsystem mit hervorragenden mechanischen und 
chemischen Eigenschaften entwickelt werden, das sich zur Herstellung von 
Schichten mit Dicken > 100 µm eignet. Die Schichten sind hart, sehr homogen, und 
die hohe Beschichtungsrate erlaubt eine effiziente Prozessführung. Durch spezielle 
Entmischungseffekte während des Ionenbeschusses kommt es zu einem 
Selbstschutz der Hartstoffschicht, welcher eine gleichmäßige Beschichtung 
komplexer Geometrien erlaubt. Somit empfiehlt sich das siliziumdotierte AlCrN/TiN-
Schichtsystem nicht nur für die Anwendung als dicke Hartstoffschicht, sondern hat 
auch großes Potenzial für den Einsatz als dünne Schicht. 
 
Einzelergebnisse: 
 Die monolithischen CrN-Schichten zeigen ein ausgeprägtes Defektwachstum 
mit einer deutlichen Erhöhung der Rauheit bei zunehmender Schichtdicke. Das 
Eigenspannungsniveau ist gering und erlaubt die Herstellung von Schichten mit 
50 µm Dicke. 
 In Kombination von CrN mit Zwischenlagen aus TiN wird das Defektwachstum 
unterdrückt, indem Defektstrukturen in die wachsende Schicht eingebettet 
werden und nicht weiterwachsen.  
 Durch den Übergang zu einem CrN/TiN-Nanolagensystem kann die 
Beschichtungsrate nahezu verdoppelt werden. Gegenüber dem System mit 
homogenen Einzellagen ist im Nanolagensytem ein durchgängig epitaktisches 
Wachstum mit einer deutlichen von CrN induzierten (200)-Textur zu 
beobachten. Die hergestellten Schichten sind sehr homogen und erlauben eine 
nachträgliche mechanische Bearbeitung. Dazu wurde in eine 30  µm dicke 
Schicht eine Schneidkante eingeschliffen. Deren Schartigkeit ist viel geringer 
als die des Hartmetallsubstrates. 
 Bei der Abscheidung von Al70Cr30N mit einem Standardprozess führt die 
dielektrische Streubeschichtung auf dem Anodenring und der Kammerwand zu 
einer Verlängerung der Elektronenwege und somit zu einem instabilen 
Beschichtungsprozess mit inhomogenen Schichten. Durch den Einsatz von 
Grafitplatten auf dem Anodenring um den Verdampfer kann dieses 
Zeitverhalten verhindert werden. Dabei führt die Streubeschichtung auf den 
Grafitanodenplatten zu einer Erhöhung deren Temperatur, wodurch sich diese 
durch Verdampfung der Streubeschichtung selbstständig leitfähig halten. Mit 
diesem Aufbau ist ein langzeitstabiler Beschichtungsprozess auch bei 
Herstellung von dielektrischen Schichten möglich. 
 Für monolithische Schichten aus Al70Cr30N zeigt sich bis 500 V BIAS-Spannung 
eine ausschließlich kubische Gitterstruktur. Bei höheren BIAS-Spannungen wird 
die Struktur dann vorzugsweise hexagonal. 
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 Die hergestellten Al70Cr30N-Schichten zeichnen sich durch besonders niedrige 
Eigenspannungen aus, welche sogar unter dem Niveau von CrN liegen. Durch 
Einführung von wenigen 100 – 300 nm dicken TiN-Zwischenlagen kann das 
Eigenspannungsniveau noch weiter abgesenkt werden. 
 Für das Al70Cr30N/TiN-Nanolagensystem wird eine durch das TiN stabilisierte 
kubische Struktur bis zu einer BIAS-Spannung von 600 V beobachtet. Bei höhe-
ren Spannungen existieren kubische und hexagonale Phase nebeneinander. 
Das Eigenspannungsniveau des Nanolagensystems ist gering, wobei mit BIAS-
Spannungen von 300 bis 600 V besonders geringe Werte gemessen wurden. 
Mit zunehmender Schichtdicke steigt die Ausprägung der Textur in der Nanola-
genschicht, was zu einer erhöhten Rauheit bei Schichtdicken größer 30 µm 
führt. 
 Dieser Texturierung kann durch die Dotierung der Schichten mit Silizium entge-
gengewirkt werden. Im hauptsächlich kubischen Al60Cr30Si10N/TiN-
Nanolagensystem kann bei geringen BIAS-Spannungen bereits die hexagonale 
Phase ausgemacht werden, deren Anteil mit zunehmender Spannung steigt. 
Durch den hohen Si-Anteil ist die Struktur nahezu amorph und die gemessene 
Eindringhärte ist geringer als bei der siliziumfreien Variante. 
 Durch Reduktion des Si-Anteils in Al66Cr29Si5N/TiN kann die kristallwachstums-
unterdrückende Wirkung der Siliziumdotierung mit der hohen Härte von 
Al70Cr30N/TiN kombiniert werden. Dabei wird gezielt ein Gefüge ausgebildet, in 
dem viele kohärente Grenzflächen zwischen den Einzellagen die Härte erhalten. 
Gleichzeitig verhindert das ausfallende und kornwachstumsunterdrückend wir-
kende Si3N4 eine wachsende Texturierung mit zunehmender Schichtdicke. 
 Durch das geringe Eigenspannungsniveau der Nanolagenschichten in Kombina-
tion mit der wirksamen Defektunterdrückung durch die TiN-Zwischenlagen las-
sen sich für alle untersuchten AlxCry(Siz)/TiN-Varianten Schichtdicken von über 
50 µm prozesssicher herstellen. Dabei wird eine hohe Homogenität der Eigen-
schaften gemessen. Besonders das Al60Cr30Si10N/TiN-Nanolagensystem eignet 
sich für die Herstellung von besonders homogenen und dicken Schichten, was 
für eine 130 µm Schicht nachgewiesen wurde. Die geringere Härte der hoch si-
liziumhaltigen Schichtvariante konnte durch eine angeschlossene Wärmebe-
handlung bei 1000 °C kompensiert werden. 
 Die Rauheit der monolithischen Al70Cr30N-Schicht nimmt mit zunehmender 
Schichtdicke stark zu. In den Varianten Al66Cr29Si5N und Al60Cr30Si10N wird eine 
deutlich geringere Rauheit bei erhöhten Schichtdicken gemessen. Die Einfüh-
rung von TiN-Zwischenlagen führt für alle untersuchten Nanolagensysteme zu 
einer stark verringerten Schichtrauheit. Dabei nehmen aufgrund der wirksamen 
Defektunterdrückung die Rauspitzen mit < 0, 5 % nur noch einen geringen Teil 
der Schichtoberfläche ein. Durch die Einführung von Zwischenätzschritten wäh-
rend der Beschichtung können diese Rauspitzen in Anzahl und Höhe noch wei-
ter reduziert werden. 
 Mit einer zyklischen Schwelllastprüfung wurde für einen Kugel-beschichtete 
Platte-Verbund das Einsatzverhalten der dicken Schichten unter Bedingungen 
eines Umformwerkzeug beurteilt, wobei sich auch die dicken Schichten als 
ausreichend verformbar herausgestellt haben und diese ein höheres ver-
schleißbares Volumen bereitstellen, ohne jedoch das grundsätzliche Verhalten 
des Verbundes zu verändern. 
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 Gegenüber CrN, welches eine lineare Abnahme der Beschichtungsrate zeigt, 
wird für die hoch aluminiumhaltigen Nanolagenschichten eine hohe Beschich-
tungsrate auch bei sehr hohen BIAS-Spannungen von 900 V beobachtet. Dabei 
kommt es zu einer deutlichen Verschiebung des Al/Cr-Verhältnisses in den 
Schichten hin zu höheren Aluminiumanteilen, die dann in Form des Dielektri-
kums AlN vorliegen. Die Art des Anstiegs mit zunehmender BIAS-Spannung 
hängt vom Phasengleichgewicht der Nanolagenschichten ab und unterscheidet 
sich bei den siliziumhaltigen und siliziumfreien Varianten. 
 An einem beschichteten Werkzeug konnte nachgewiesen werden, dass auf-
grund der unterschiedlichen Feldverteilung die Wirkung der BIAS-Spannung 
und somit die Schichteigenschaften abhängig von der Oberflächenkrümmung 
sind. Über das Al/Cr-Verhältnis an den verschiedenen Stellen lässt sich für alle 
Punkte eine „effektive BIAS-Spannung“ zuordnen. An dem Werkzeug konnte 
neben der 1:1-Abbildung von Substratrauheiten in konkaven Bereichen, über 
eine Einebnung dieser Rauheit in moderat konvexen Bereichen zusätzlich eine 
Schärfung der Schneidkante beobachtet werden. Ursache für diese definiert 
einsetzbare Kantenschärfung ist der Defektunterdrückungsmechanismus, wel-
cher in Richtung des Ioneneinfalls wirkt und somit das Schichtwachstum an der 
Kante verstärkt.  
 Besonders die hergestellten Al66Cr29Si5N/TiN-Nanolagenschichten zeichnen sich 
durch eine BIAS-unabhängige hohe Eindringhärte > 30 GPa aus. Das höchste 
Verhältnis für die Härte bezogen auf die Steifigkeit lässt sich für die 
Al60Cr30Si10N/TiN-Nanolagenschichten nachweisen, die sich aufgrund ihres nied-
rigen Eindringmoduls von 320 GPa besonders für die dicke Beschichtung von 
komplexen Substraten eignet. 
 
 
Zukünftige Arbeiten sollten sich den Mechanismen widmen, die hinter der ionenein-
fallsrichtungrichtungsabhängigen Einebnung der Strukturdefekte stehen. Prinzipiell 
sollten sich dieser Effekte auch auf andere Schichtsysteme übertragen lassen und 
somit die Erhöhung der Einsatzbreite weiterer Schichten ermöglichen.  
Die bereits entwickelten Schichten sollten für den industriellen Einsatz angepasst 
und qualifiziert werden. Hierbei wäre eine Beschaltung des Anodenrings mit einem 
gegenüber der Vakuumkammer positiven Potenzials denkbar, um eine weitere Stabi-
lisierung des Beschichtungsprozesses zu erreichen. Somit ließe sich der gesamte 
Elektronenstrom über den Anodenring ableiten, was positive Auswirkungen auf die 
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